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Um die Effizienz der Kraftfahr- und Flugzeuge zu verbessern, ist die Ent-
wicklung leichter Werkstoffe mit hohen mechanischen Eigenschaften erforderlich. 
Die Gewichtsabnahme in den Baukomponenten dieser Transportmittel führt zu 
einer Verbesserung in ihrer Wirtschaftlichkeit, da ihr Kraftstoffverbrauch reduziert 
wird. Für Anwendungen im Motorraum müssen die eingesetzten Werkstoffe auch 
eine hohe Zersetzungstemperatur (hohe thermische Beständigkeit) sowie eine 
hohe chemische Beständigkeit aufweisen. In diesem Sinn werden hier Temperatu-
ren ab 250 °C als Hochtemperaturanwendungen und die Temperatur, ab der ein 
Massenverlust des Materials von 5 % eintritt, als Zersetzungstemperatur definiert. 
 
In Bezug auf die obengennanten Eigenschaften müssen die Werkstoffe für 
ihren Einsatz als Hochtemperaturbauteil das Anforderungsprofil in Tabelle 1 erfül-
len.     
 
Tabelle 1: Anforderungsprofil eines Materials für einen Einsatz in der Herstellung 
von Bauteilen für Hochtemperaturanwendungen 
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Hochleistungspolymere mit hoher thermischer Beständigkeit können als 
potenzielle Materialien für Hochtemperaturanwendung betrachtet werden, denn 
sie erfüllen dieses Anforderungsprofil. Außerdem bieten die Hochleistungspolyme-
re viele Vorteile im Vergleich zu Metallen. Metallische Materialien zeigen auch die 
passenden mechanischen Eigenschaften für ihren Einsatz als Bauteile, weisen 
jedoch eine höhere Dichte als die Polymere auf. Damit sind die metallischen Bau-
teile schwerer als die aus Polymeren. Darüber hinaus ist die Formgebung (als 
Duromer oder Thermoplast) von Polymeren wirtschaftlicher als die der Metalle, da 
nicht so hohe Temperaturen erforderlich sind.  
 
Aufgrund der vielversprechenden Eigenschaften und der Wirtschaftlichkeit 
von Hochleistungspolymeren mit hoher thermischer Beständigkeit versucht man 
im Fahrzeug- und Flugzeugaufbau Metalle durch Polymere zu ersetzen. Auf diese 
Weise kann die Effizienz bzw. der Energieverbrauch im Transportwesen entschei-
dend verbessert werden. Somit  tragen hochtemperaturbeständige Polymere zu 
einer sogenannten „grünen“ Technologie bei.       
 
Zurzeit werden verschiedene Kohlenstoff-basierte Polymere mit hoher 
thermischer Beständigkeit, wie die aromatischen Polyimide, im Bau von Kraftfahr- 
und Flugzeugkomponenten (Innenbereich von Flugzeugen [1,2] sowie Dichtungen 
und Isolatoren im Hochtemperaturbereich [3,4]) eingesetzt. Allerdings haben diese 
Werkstoffe den Nachteil, nicht als Thermoplaste verarbeitet werden zu können, 
sondern nur als Duromere, da ihre Schmelztemperatur oberhalb ihrer Zerset-
zungstemperatur liegt. Eine thermoplastische Verarbeitung würde die 
Wirschaftlichkeit der Herstellung entsprechender Bauteile noch verbessern, da sie 
schneller ist und das Recycling der Polymere ermöglicht. Deswegen wird versucht, 
neue Hochleistungspolymere mit hoher thermischer Beständigkeit sowie mit 
thermoplastischen Eigenschaften zu entwickeln.   
 
Der Eintritt eines Schmelzvongangs hängt von den Eigenschaften und der  
Struktur der Polymerketten ab. Je einfacher die Einheiten der Polymerketten sich 
bewegen können, desto niedriger wird der Schmelzpunkt des Materials [5]. Aus 
diesem Grund werden flexible und bewegliche Bausteine, wie Alkylgruppen, in die 
Struktur der Hochleistungspolymere mit hoher thermischer Beständigkeit einge-
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bracht [6]. Leider haben diese Gruppen einen nachteiligen Einfluss auf die Zerset-
zungstemperatur des Endmaterials, weil sie eine niedrige thermische Beständig-
keit besitzen [7,8].    
 
Andererseits ist es ab einem bestimmten Molekulargewicht nicht möglich, 
die Hochleistungspolymere mit hoher thermischer Beständigkeit, wie die aromati-
schen Polyimide, aus der Schmelze zu verarbeiten. Je länger die Polymerketten 
(höheres Molekulargewicht) sind, desto mehr Energie (höhere Temperatur) wird 
benötigt, um sie zu bewegen. Wenn die Ketten von vielen Polymeren mit hoher 
thermischer Beständigkeit kurz (niedriges Molekulargewicht) sind, können sie sich 
unterhalb ihrer Zersetzungstemperatur bewegen, obwohl sie steif sind, da nicht 
viel Energie erforderlich ist. Damit tritt ein Schmelzvorgang ein. Aus diesem Grund 
wird das Molekulargewicht durch den Einsatz monofunktioneller Endgruppen ge-
steuert [9]. Trotz dieser einfachen Methode hat die Benutzung von Endgruppen 
einen nachteiligen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Polymere. 
Die monofunktionellen Endgruppen können zu einer breiteren Molekulargewichts-
verteilung und zur Anwesenheit von Oligomeren im Material führen, was eine ne-
gative Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften des Materials haben und 
somit die Anwendung der Polymere als Werkstoffe einschränken kann. 
 
Um die Problematik der thermoplastischen Verarbeitung von Polymeren 
mit hoher thermischer Beständigkeit zu überwinden, müssen neue Materialien 
entwickelt werden. Si-basierte Polymere sind Materialien mit hohem Potenzial, 
diese Aufgabe zu erfüllen. Diese Werkstoffe werden zurzeit als Präkursoren für die 
Herstellung von keramischen Materialien mittels eines Pyrolyseverfahrens einge-
setzt [10] und zeigen eine hohe thermische Beständigkeit [11]. Der Einsatz von 
vielen Si-basierten Polymeren (z. B. Polysilazane) als Werkstoffe ist derzeit noch 
nicht gründlich untersucht worden.   
 
Andererseits erhalten einige der Si-basierten Polymere  Silicium-
Sauerstoff-Struktureinheiten (Siloxaneinheit). Die Si-O-Bindung ist thermisch stabil 
und beweglich [12]. Damit kann ein Schmelzvorgang des Materials ermöglicht 
werden, ohne die hohe thermische Beständigkeit zu beeinträchtigen.  
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Wegen des Einsatzes der Si-basierten Polymere in der Herstellung von 
keramischen Bauteilen, in der ein Schmelzvorgang unerwünscht ist, werden diese 
Polymere normalerweise in Duromere umgewandelt. Der Schmelzvorgang wird 
mittels Vernetzung mit reaktiven Gruppen (normalerweise mit Vinylgruppen 
[13,14]), die in die molekulare Struktur des Polymers eingebunden sind, verhin-
dert.  
 
Die Eigenschaften der Si-basierten Polymere als Thermoplaste sind noch 
nicht gründlich untersucht worden. Aus diesem Grund liefert die vorliegende Arbeit 
einen Beitrag zur Entwicklung neuartiger thermoplastischer Si-basierter Polymere 
zur Herstellung von Bauteilen für Hochtemperaturanwendungen. 
 
Die vorliegende Arbeit richtet sich daher auf die Weiterentwicklung hoch-
temperaturstabiler Polymere für die Anwendung im Automobil- und Flugzeugauf-
bau. Die thermoplastische Verarbeitung dieser Hochleistungspolymere mit hoher 
thermischer Beständigkeit wird die Wirtschaftlichkeit der Herstellungsverfahren 
verbessern, da mittels Extrusion und Spritzguss mehr Teile in kürzerer Zeit herge-
stellt werden können. Darüber hinaus wird die thermoplastische Verarbeitung die-
ser Hochleistungspolymere zu einem umweltfreundlicheren Herstellungsverfahren 
führen, da die Materialien recycelt werden können.  
 
 
1.2 Ziel  
 
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung eines thermoplasti-
schen Si-haltigen Polymers mit hoher thermischer Beständigkeit (d. h. Zerset-
zungstemperatur erst ab 400 °C) zum Einsatz als Werkstoff in Kraftfahrzeugteilen 
(Motorraum). Die Formgebung dieser Teile soll mittels Extrusion oder Spritzguss 
erfolgen und muss wirtschaftlich sein. Außerdem muss dieses Material das Anfor-






1.3 Aufgabenstellung und Lösungsansätze 
 
Abb. 1 stellt das typische Verarbeitungsverfahren eines Si-basierten 
Polymers zur Herstellung keramischer Teile vor. Als Ausgangsmaterial wird ein Si-
haltiges Monomer eingesetzt. Dann wird eine Polymerizationsreaktion durchge-
führt. Je nach dem gezielten keramischen System werden diese Polymere teilwei-
se oder ganz vernetzt. Eine anschließende thermische Behandlung (Pyrolyse un-
ter inerter oder reaktiver Atmosphäre) der vernetzten Materialien liefert das kera-
mische Material.  
 
Abb. 1: Typisches Verarbeitungsverfahren eines Si-basierten Polymers für die 
Herstellung von keramischen Materialien. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wird dieses Verarbeitungsverfahren modifiziert, 
um das entsprechende thermoplastische Si-basierte Polymer zu erhalten. Zwei 
Lösungsansätze werden untersucht: a) die Herstellung eines schmelzbaren teil-
vernetzten Materials (Polymerisation und Teilvernetzung vor der thermoplastichen 
Verarbeitung) und b) die Synthese eines neuartigen Polymers mit 
thermoplastichen Eigenschaften (direkte thermoplastische Verarbeitung nach der 
Polymerisation). Beide Lösungsansätze sind in Abb. 1 mit gestrichelten Linien ge-
kennzeichnet. 
 
Da bei teilvernetzten Polymeren das dreidimensionale Polymernetzwerk 
nicht voll entwickelt ist, können sich die Polymerketten in diesen Feststoffen noch 
frei bewegen. Dann kann ein Schmelzvorgang noch stattfinden, und sie können 
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den. Zur Entwicklung eines teilvernetzten schmelzbaren Si-basierten Materials 
wird die Vernetzung von zwei kommerziellen flüssigen Polysilazanen (Ceraset 
HTT1800® und Ceraset PURS®) mittels Rheometrie sowie thermoanalytischer 
und spektroskopischer Methoden untersucht. Um die Wirtschaftlichkeit des Verar-
beitungsverfahrens zu sichern, soll die Aushärtung dieser Materialien unter norma-
ler Luftatmosphäre durchgeführt werden. Außerdem soll die Vernetzungsreaktion 
langsam ablaufen, sonst wird sie nicht einfach zu steuern sein, und ganzvernetzte 
unschmelzbare Feststoffe könnten erhalten werden. In diesem Zusammenhang 
wird versucht, durch Auswahl der geeigneten Vernetzungsbedingungen einen 
schmelzbaren teilvernetzten Feststoff zu erhalten. Damit kann dieser Feststoff 
wieder erschmolzen und mittels Extrusion oder Spritzguss weiter verabeitet wer-
den. Aus diesem Grund soll dieser Feststoff nach der Teilvernetzung bei Raum-
temperatur (RT) nicht weiter reagieren und seine rheologischen Eigenschaften 
(Viskosität, Speicher- und Verlustmodul) im Schmelzzustand eine thermoplasti-
sche Verarbeitung erlauben. Die Viskosität der Schmelze darf auch nicht kurzfris-
tig wieder steigen. Am Ende des Formgebungsverfahrens soll das Material eine 
Zersetzungstemperatur oberhalb 400 °C aufweisen. 
 
Den Schwerpunkt der Synthese eines neuartigen schmelzbaren Polymers 
stellt eine Synthesemethode zur Herstellung thermoplastischer Polyimid-basierter 
Si-haltiger Kunststoffe mit hoher thermischer Beständigkeit dar, die direkt nach 
ihrer Synthese mittels Extrusion oder Spritzguss verarbeitet werden können. Die 
neuartigen Si-basierten Polyimide enstprechen nicht nur linearkettigen Polymeren, 
sondern auch Leiterstrukturen. Drei verschiedene Bausteine werden synthetisiert: 
ein Silandiamin, ein Siloxandiamin und ein Siloxantetradiamin. In diesem Zusam-
menhang wird durch Auswahl der Ausgangsmaterialien sowie durch Einstellen 
geeigneter Synthesebedingungen ein Einfluss auf das Eigenschaftsprofil der 
Thermoplaste ermöglicht. Die thermoplastischen Polyimid-basierten Kunststoffe 
sollen eine Schmelztemperatur im Bereich von 300 °C–400 °C sowie eine Zerset-
zungstemperatur oberhalb 400 °C aufweisen. Weiterhin sollen diese Materialien 
beständig gegenüber Lösungsmitteln sein. 
 
Nach Erhalt der Ergebnisse der Lösungsansätze wird dasjenige Material 
ausgewählt, das am besten das Anforderungsprofil in Tabelle 1 erfüllt.
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2.  Literaturübersicht 
 
Polymere werden häufig als nicht für Hochtemperaturanwendungen ge-
eignete Materialien betrachtet. Trotzdem sind einige Hochleistungspolymere nicht 
nur verwendbar in Hochtemperaturumgebungen, sondern auch angemessenere 
Alternativen als die traditionellen Werkstoffe. Diese Hochleistungspolymere sind 
leichte Materialien mit guten mechanischen Eigenschaften und hoher thermischer 
Beständigkeit. Aus diesem Grund können sie als potenzielle Kandidaten für die 
Herstellung von Bauteilen für Hochtemperaturanwendungen betrachtet werden. 
 
Dieses Kapitel liefert einen Überblick über die Entwicklung und den Stand 
der Technik von Hochleistungspolymeren mit hoher thermischer Beständigkeit. 
Hier sollen Kohlenstoff- und Silicium-basierte Kunststoffe betrachtet werden. Mit 
Bezug auf Kohlenstoff-basierte Materialien werden die Eigenschaften von 
Polyimiden behandelt. Anderseits werden Polysilazane und Leiterstrukturen aus 
Polysiloxanen untersucht.     
 
 2.1 Polymere für Hochtemperaturanwendungen 
 
Üblicherweise werden Polymere wie z. B. Polyethylen (PE), Polystyrol 
(PS) Polymethylmethacrylat (PMMA) als Werkstoff in einem Temperaturbereich 
von 20 °C – 130 °C angewendet [15]. Die thermischen Eigenschaften (Zerset-
zungs-, Glas- und Schmelztemperatur) dieser Polymere schränken ihren Einsatz 
auf diesen Bereich ein. Diese Materialien werden als Massenkunststoffe (Engl. 
commodity plastics) bezeichnet. 
 
Neben den Massenkunststoffen wurden auch Polymere für Spezialan-
wendungen in den letzten Jahren entwickelt. Diese Werkstoffe, als Hochleistungs-
polymere bezeichnet, haben hohe thermische und mechanische Eigenschaften, 
die eine Anwendung auch im Hochtemperaturbereich ermöglichen. Abb. 2 stellt 
die üblichen Einsatztemperaturen von verschiedenen Polymeren dar. Der Bereich 
von 200 °C–300 °C entspricht den Einsatztemperaturen von Hochleistungspoly-
meren mit hoher thermischer Beständigkeit [15]. 
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Abb. 2: Maximale Einsatztemperatur von verschiedenen Werkstoffen [15] 
 
Üblicherweise wird die Zersetzungstemperatur als die Temperatur defi-
niert, bei der ein Gewichtsverlust von 5 % im Material auftaucht [16]. Die Hochleis-
tungspolymere für Hochtemperaturanwendungen zeigen eine Zersetzungstempe-
ratur im Bereich von 400 °C–600 °C [17]. Tabelle 2 stellt Beispiele für diese Poly-
mere mit hoher thermischer Beständigkeit dar. 
 
Zurzeit gibt es Kohlenstoff- und Silicium-basierte Hochleistungspolymere 
mit hoher thermischer Beständigkeit. Einige davon sind kommerziell erhältlich, wie 
Kapton® von Dupont [19] und Ultem® von Sabic [18]. Diese Polymere haben viele 
Anwendungen und ersetzten traditionelle Materialien wie Metalle in Baukompo-
nenten, um das Gewicht der Strukturen zu reduzieren. Bei ihrem Einsatz im Auf-
bau von Transportmitteln entspricht das einer Verbesserung in der Wirtschaftlich-
keit. Beispiele für Komponenten aus diesen Hochleistungspolymeren sind: 
   
 









































a. Innenbereich von Flugzeugen [20,21] 
b. Elektrische Komponente von Flugzeugen [19,22] 
c. Autoteile [18] 
d. Isolatoren in Hochtemperaturbereichen [19, 23, 24] 
 



















































    
2.2 Kohlenstoff-basierte Polyimide 
 
Im Bereich von Polymeren mit hoher thermischer Beständigkeit werden 
Polyimide oft eingesetzt. Diese Hochleistungspolymere zeigen eine hohe thermi-
sche und chemische Beständigkeit [6, 7, 19, 20, 25]. Im Folgenden werden diese 
Materialien beschrieben, und ein Überblick auf den Stand der Technik ihrer Verar-
beitungsmethoden wird geliefert. 
 
 
10                                                                                                   Literaturübersicht                                              
2.2.1 Allgemeine Beschreibung  
 
Polyimide sind heterocyclische Polymere, die im Durchschnitt eine Zerset-
zungstemperatur im Bereich von 500 °C–600 °C zeigen [7, 25, 26]. Außerdem 
zeigen diese Polymere einen Elastizitätsmodul im Bereich von 1.62 GPa bis 
2 GPa bei 200 °C [19] und sind oxidationsbeständig [6, 25, 27]. Damit können die-
se Materialien als potenzielle Kandidaten für Werkstoffe bei Hochtemperaturan-
wendungen betrachtet werden. Die chemische Struktur der Imidgruppe ist in Abb. 
3 dargestellt. Bei aromatischen Polyimiden entsprechen R1 und R2 einer aromati-
schen Struktur. Rein aromatische Polyimide sind schwer zu schmelzen und che-
misch sehr beständig, auch gegenüber vielen Lösungsmitteln wie 
Dimethylformamid (DFM), Dimethylsulfoxid (DMSO), Dimethylacetamid (DMAc) 








Abb. 3: Allgemeine Struktur der Imide 
 
Aromatische Polyimide werden üblicherweise mittels der Reaktion von ei-
nem Diamin und einem aromatischen Dianhydrid synthetisiert, damit eine 
Polyamidsäure ensteht [6, 29]. Dieser Präkursor wird anschließend thermisch oder 
chemisch behandelt, um das Endpolyimid zu erhalten [26, 29, 30, 31]. Schema 1 
stellt dieses Herstellungsverfahren dar.  
 
Das aromatische Anhydrid (A) wird mit dem Diamin (B) in einem wasser-
freien polaren aprotischen Lösemittel, wie DMAc oder NMP, zur Polyamid-
carbonsäure (C) umgesetzt [23, 32, 33]. Die erhaltene Lösung lässt sich gießen 
oder als Lack auftragen, damit Beschichtungen oder Folien aus Polyimiden herge-
stellt werden können [33, 34, 35, 36, 37]. Am Ende der Synthese erfolgt die Um-
setzung zum fertigen Polyimid (C) unter Wasserabspaltung mittels einer thermi-
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schen Behandlung im Bereich von 120 °C–250 °C [25, 33] oder in Anwesenheit 






























Schema 1: Synthese von aromatischen Polyimiden: A) aromatisches Dianhydrid, 
B) Diamin, C) Polyamidsäure, D) Polyimid 
 
Die Eigenschaften der Polyimide werden von ihrer chemischen Struktur 
bestimmt. Folglich spielen die chemischen und strukturellen Eigenschaften, wie 
Isomerenkonfiguration und funktionelle Gruppen der Monomere, eine große Rolle 
die Eigenschaften des Endmaterials [7, 39, 40]. Aus diesem Grund wurden ver-
schiedene Kohlenstoff- und Silicium-basierte Diamine [4, 41, 42, 43] und 
Dianhydride entwickelt, um das Eigenschaftsspektrum (mechanisch und ther-
misch) der Polyimide zu erweitern [44, 45, 46]. 
 
Eine der Herausforderungen, die es in der Entwicklung von Polyimiden 
noch zu überwinden gilt, ist die Synthese von aromatischen isomerenreinen Si-
basierten Diaminen. Typische Nitrierungsreaktionen sind stereochemisch nicht 
selektiv [47]. Somit entsteht eine Mischung von Isomeren am Ende der Reaktion. 
Beim Einsatz dieser Diamine wird die Steuerung und Optimierung der Eigenschaf-
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ten des Polyimids kompliziert. Aus diesem Grund müssen neue Synthesemetho-
den entwickelt werden, um isomerenreine Si-basierte Diamine zu erhalten. 
 
2.2.2 Stand der Technik der Verarbeitungsmethoden für Polyimide   
 
Bekannt sind aromatische Polyimide mit hoher thermischer Beständigkeit 
und hohem Schmelzpunkt. Leider liegt der Schmelzpunkt dieser Polyimide ober-
halb deren Zersetzungstemperatur. Deswegen müssen sie als Duromere oder aus 
der Lösung verarbeitet werden. Die Verarbeitung aus der Lösung muss vor der 
Zyklisierung der Imingruppe durchgeführt werden, sonst fällt das aromatische 
Polyimid als Pulver aus und die Herstellung von Teilen ist nicht mehr möglich. 
Diese Methode liefert nur Beschichtungen, Folien oder Fasern (1- oder 2-
dimensionale Teile). Deswegen ist die Verarbeitung der Polyimide aus der Lösung 
weder einfach noch wirtschaftlich. Trotzdem finden Polyamidsäurelösungen aus 
DMF, DMAc oder NMP oft Anwendung als Beschichtungsmittel [26, 35, 36, 37]. 
 
Andererseits lassen sich einige aromatische Polyimide als Pulver durch 
Sintertechniken wie Warmformpressen, Direktformung oder isostatisches Pressen 
verarbeiten, damit dreidimensionale Teile hergestellt werden können [48, 49, 50, 
51]. Leider haben diese Entformunsgverfahren einen großen Nachteil: Mittels Sin-
tertechniken ist es nicht möglich, Teile mit komplexer Geometrie zu erhalten.  Au-
ßerdem benötigen diese Methoden eine längere Zeit und hohe Energiemengen.   
 
Zuletzt ist es gelungen, aromatische Polyimide mit thermoplastischen Ei-
genschaften, wie die Polyetherimide, zu erhalten [3, 52, 53, 54]. Damit können die 
Standardformgebungsprozesse (Extrusion und Spritzguss) in der Kunststoffindust-
rie eingesetzt werden, um dreidimensionale Teilen mit komplexer Geometrie in 
kurzer Zeit zu erhalten.  
 
Die größte Herausforderung, die es bei der Entwicklung von thermoplasti-
schen Polyimiden zu überwinden gilt, ist die Abnahme ihrer Schmelzpunkte. Die 
thermoplastische Verarbeitbarkeit der aromatischen Polyimide hängt stark von 
zwei Parametern ab: der Struktur der Polymerketten und dem Molekulargewicht 
[3, 6, 55, 56, 57]. Aus diesem Grund wurden die folgenden Methoden entwickelt, 




- Herstellung von Copolymeren [4, 40, 41, 43, 54, 57, 58] 
- Verringerung der Molekülsymmetrie (m- statt p-Verknüpfungen zwi-
schen Aromaten) [7, 27, 54, 56, 59] 
- Verringerung des Molekulargewichts durch endgruppenbildende 
Regler wie Monoamine [3, 9, 20, 43, 58, 60] 
- Aufbringen von flexiblen und beweglichen Bausteinen wie Alkylgrup-
pen in der Hauptkette [24, 25, 27, 28, 36, 41, 48, 59, 61] 
 
Mit Rücksicht auf diese Strategien wurden verschiedene Diamine und 
Dianhydride entwickelt. In Tabelle 3 werden einige dieser Verbindungen darge-
stellt. 
 
Leider hat der Einsatz einiger dieser Methoden große Nachteile. Die 
Copolymer-basierten Polyimide ermöglichen eine thermoplastische Verarbeitung, 
jedoch ist eine strikte Einhaltung der Stöchiometrie der Edukte für ein geeignetes 
Eigenschaftsprofil der Polymere unentbehrlich. Deswegen müssen die Reaktions-
bedingungen streng kontrolliert werden, um die Zusammensetzung und die Eigen-
schaften des Materials reproduzierbar zu erhalten. Das beschränkt die Wirtschaft-
lichkeit des Verfahrens. Außerdem kann der chemische Unterschied zwischen 
beiden Comonomeren zu Phasentrennung führen, womit die Eigenschaften des 
Endpolyimids negativ beeinflusst werden [5, 43, 58].  
 
Ab einem bestimmten Molekulargewicht ist es nicht möglich, die aromati-
schen Polyimide aus der Schmelze zu verarbeiten. Aus diesem Grund wird das 
Molekulargewicht durch den Einsatz monofunktioneller Endgruppen gesteuert. 
Trotz dieser einfachen Methode hat die Benutzung von Endgruppen einen nachtei-
ligen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Polymere. Die monofunkti-
onellen Endgruppen können zu einer breiteren Molekulargewichtsverteilung und 
zur Anwesenheit von Oligomeren im Material führen, was eine negative Auswir-
kung auf die mechanischen Eigenschaften des Materials hat und somit die An-
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Je einfacher die Einheiten der Polymerketten sich bewegen können, desto 
niedriger wird der Schmelzpunkt des Materials [5, 48, 56]. Aus diesem Grund wer-
den flexible und bewegliche Bausteine, wie Alkylgruppen, in die Polyimidstruktur 
aufgebracht. Leider haben diese Gruppen einen nachteiligen Einfluss auf die Zer-
setzungstemperatur des Endmaterials, da sie eine niedrigere thermische Bestän-
digkeit als die der Imidgruppe besitzen [24, 25, 28, 36].   
 
Mit Rücksicht auf die Nachteile der Methoden zur Absenkung des 
Schmelzpunkts müssen neuartige Bausteine entwickelt werden, um die Polyimide 
als Homopolymere wirtschaftlich zu verarbeiten, ohne die Eigenschaften des Ma-
terials negativ zu beeinflussen. Silicium-Sauertsoff-Bindungen (Bindungslänge 
(LB) = 1.64 Å, Bindungswinkel(WB) = 143°) sind beweglicher als die Kohlenstoff-
Kohlenstoff-Einheiten (LB = 1.53 Å, WB = 110°), weil sie länger sind und einen grö-
ßeren Bindungswinkel aufweisen [12]. Somit werden intramolekulare sterische 
Hinderungen bei der Siloxaneinheiten verhindert. Außerdem ist die Si-O-Bindung 
(Bindungsenergie (EB) = 444 kJ/mol) thermisch stabiler als die Kohlenstoff-
Kohlenstoff- (EB = 345 kJ/mol) und  die Kohlenstoff-Sauerstoff-Einheiten (EB =  
358 kJ/mol) [12]. Deswegen haben Siloxan-basierte Diamine großes Potenzial für 
die Synthese thermoplastischer Polyimide. 
  
2.3 Si-basierte Polymere mit hoher thermischer Beständig-
keit 
 
Silicium kann wie Kohlenstoff Makromoleküle (Polymere) als lineare Ket-
ten und als dreidimensionale Netzwerke aufbauen. Im Folgenden wird eine allge-
meine Einführung in die Si-basierten Polymere gegeben. Dann werden die Eigen-
schaften der verschiedenen Si-basierten Polymere beschrieben. Da Polysilazane 
und Leiterpolysiloxane Potenzial als Werkstoffe für Hochtemperaturanwendungen 
haben, werden diese Materialien im Detail beschrieben.   
 
2.3.1 Allgemeine Beschreibung 
 
Silicium kann langkettige sowie dreidimensionale Makromoleküle aufbau-
en [12, 77, 78]. Viele von diesen Polymeren zeigen eine sehr hohe thermische 
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Beständigkeit [11, 79]. Tabelle 4 stellt eine Zusammenfassung der verschiedenen 
Hauptgruppen der Si-basierten Polymere vor. 
 
Tabelle 4: Hauptgruppe der Si-basierten Polymere (R1 = Wasserstoff, Allyl, Vinyl, 
Alkyl oder Aryl; R2 = Allyl, Alkyl, oder Aryl) 
Gruppe 
 












































Die Grundkette der Polysilane besteht aus Siliciumatomen, was einige un-
gewöhnliche Eigenschaften bedingt: spezielles elektronisches und fotochemisches 
Verhalten aufgrund der Delokalisierung von sigma-Elektronen entlang der 
Polymerhauptkette. Durch Delokalisierung der σ-Elektronen in der Polymerkette 
findet man häufig deutliche Lichtabsorption im UV-Spektrum. Außerdem wurde 
Leitfähigkeit, Fotoleitfähigkeit und Fotoempfindlichkeit für bestimmte Polysilane 
festgestellt [12, 80, 81]. 
 
Andererseits ist die Si-Si-Bindung thermisch stabil (EB = 302 kJ/mol), aber 
sie reagiert schnell mit Wasser und Sauerstoff [12]. Je kleiner die Polymerkette ist, 
desto reaktiver ist das Material [12, 82]. Deswegen müssen die Polysilane unter 
Inertatmosphäre verarbeitet werden, und ihre Anwendung als Werkstoff ist nicht 
möglich.   
 
Die Eigenschaften dieser Polymere hängen in großem Maße von den or-
ganischen Seitengruppen ab. Die Variation der Eigenschaften reicht von kristallin 
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und unlöslich über teilweise kristalline und flexible Feststoffe bis zu glasigen, 
amorphen Materialien. Der Kristallisationsgrad hängt von der Symmetrie und der 
Länge der Seitengruppen ab. Für Copolymere ist der Kristallisationsgrad geringer 
als für Homopolymere mit gleicher Seitengruppe. 
 
Polysilane werden in den folgenden Anwendungen eingesetzt: 
 
- Als Vorstufen zur Herstellung von Siliciumcarbid mittels eines Pyro-
lyseverfahrens [82] 
 
- Als Photoresists in der Mikrolithographie [80, 83]: Mit Hilfe lichtemp-
findlicher Schichten werden Strukturen und Schaltungen für die Her-
stellung von Mikrochips und anderen Bauelementen erzeugt. Bei 
Negativlacken polymerisiert das Material durch Bestrahlung mit UV-
Licht und einen nachfolgenden Ausheizschritt zur Stabilisierung, da-
mit die belichteten Bereiche nach der Entwicklung stehen bleiben. 
Bei Positivlacken wird der bereits verfestigte Lack durch Belichtung 
wieder löslich für entsprechende Entwicklerlösungen. Somit bleiben 
nach der Entwicklung nur die Bereiche übrig, welche durch eine 
Maske vor der Bestrahlung geschützt sind und nicht belichtet wer-
den.  
 
- Als Fotoinitiatoren [84, 85]: Durch Fotolyse von Polysilanen werden 
Silylradikale erzeugt. Diese Radikale addieren sich sehr schnell an 
Kohlenstoff-Kohlenstoff-Doppelbindungen, damit eine radikalische 




Unter Polycarbosilanen versteht man Polymere, deren Hauptketten aus 
Silicium- und Kohlenstoffatomen bestehen (siehe Tabelle 4). Obwohl die Silicium-
Kohlenstoff-Bindungen thermisch stabil sind (EB = 306 kJ/mol) [12], werden viele 
Polycarbosilane an der Luft durch Reaktion mit Sauerstoff und Wasserdampf ver-
ändert. Sie sind daher oft nur begrenzt haltbar, tiefgekühlt zu lagern und unter 
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Schutzgas zu verarbeiten. Aus diesem Grund ist der Einsatz vieler 
Polycarbosilane als Werkstoff nicht möglich.  
 
Polycarbosilane sind Ausgangsmaterial für die Herstellung keramischer 
Fasern aus Siliciumcarbid [86, 87, 88]. Darüber hinaus haben sie bei der Herstel-
lung von keramischen Faserverbundwerstoffen als Vormaterial für die keramische 
SiC-Matrix [89, 90] eine größere Bedeutung erlangt. Die SiC-Matrix entsteht durch 
Pyrolyse der durch Vernetzung gehärteten Polycarbosilane. Sie ist, anders als bei 
technischer SiC-Keramik, zunächst amorph. In der Regel liegt auch nicht-
stöchiometrisches SiC vor. Erst bei lang anhaltender Temperatur über etwa 




Polysilazane sind Polymere, in denen Silicium- und Stickstoffatome in al-
ternierender Anordnung die chemische Hauptkette bilden. Häufig ist dabei jedes 
Siliciumatom an zwei Stickstoffatome gebunden und jedes Stickstoffatom an zwei 
Siliciumatome, sodass sich bevorzugt molekulare Ketten der Formel [R1R2Si–
NR3]n bilden. R1-R3 können dabei Wasserstoffatome oder organische Seitengrup-
pen sein. Durch Aneinanderreihung dieser Grundeinheiten bilden sich unter-
schiedlich große Ketten, Ringe und dreidimensional vernetzte Makromoleküle. Die 
Si-N-Bindung ist sehr thermisch stabil mit einer EB von 335 kJ/mol [91]. Deswegen 
zeigen diese Materialien eine hohe thermische Beständigkeit, sodass sie als po-
tenzielle Kandidaten für Hochtemperaturanwendungen betrachtet werden können 
[11, 92, 93, 94, 95]. Andererseits ist die Si-N-Bindung hydrolyseempfindlich, aber 
die Hydrolysegeschwindigkeit hängt von den Seitengruppen des Polymers ab. Je 
größer die Seitengruppen sind, desto langsamer wird die Hydrolyse stattfinden 
[10]. Polysilazane werden normalerweise als Präkursoren für die Herstellung von 
Si3N4 bzw. SiCxNy und ihren Verbundwerkstoffen eingesetzt [13, 96, 97, 98, 99].    
 
Als Ausgangsmaterialien für die Synthese von Polysilazanen werden 
Stickstoff-haltige Verbindungen und Halogensilane eingesetzt [13, 100, 101]. Ta-




Tabelle 5: Synthesemethode für die Herstellung von Polysilazanen 
























n R4-xSiClx + xn HN[Si(CH3)2]  [(NH)x/2 – SiR4-x]n + 2xn ClSi(CH3)3 
 
Der Vernetzungsprozess ist ein sehr wichtiger Schritt bei der PDC-
Bearbeitung. Dadurch werden die prekeramischen Präkursoren während der Ver-
netzung bei niedrigen Temperaturen (100 °C–400 °C) in organische/anorganische 
Feststoffe umgewandelt. Diese Umwandlung verhindert den Verlust niedriger Mo-
lekulargewichtkomponenten der Polymerpräkursoren sowie Fragmentierungspro-
zesse daraus während des Pyrolyseprozesses und erhöht deshalb die 
Keramikausbeute. Des Weiteren führt der Vernetzungsprozess zu nicht schmelz-
baren Werkstoffen (Duroplaste), welche ihre Form während der Pyrolyse aufgrund 
der Tatsache behalten, dass der Keramisierungsprozess ohne Schmelzen stattfin-
det. 
 
Die Vernetzung von Polysilazanen kann entweder thermisch oder unter 
Verwendung von Katalysatoren, wie Peroxiden, erreicht werden. Es gibt vier 
Hauptreaktionen, welche während der thermischen Vernetzungsprozesse von ent-
sprechenden, substituierten Polysilazanen stattfinden können: dehydrierende 
Kupplung, Vinyl-Polymerisation, Transaminierung und Hydrosilylierung [13].  Diese 
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Si N + NH
R1 R2































Dehydrierende Kupplungsreaktionen von Si-H/N-H- oder Si-H/Si-H-
Gruppen beginnen bei höheren Temperaturen (ca. 300 °C) und führen zur Bildung 
von Si-N- und Si-Si-Verbindungen und Wasserstoffentwicklung.  Die Reaktion der 
Vinyl-Polymerisation (Polyaddition) findet bei höheren Temperaturen statt und hat 
keinen Massenverlust zur Folge. Transaminierungsreaktionen finden beim thermi-
schen Aufheizen von Oligosilazanen in einem Temperaturbereich von ca. 200 °C 
bis 400 °C statt und sind mit Massenverlust verbunden, d. h. mit der Entwicklung 
von Aminen, Ammoniak oder oligomeren Silazanen, was somit zu einer Abnahme 
  
21 
des Stickstoffgehalts in den keramischen Endwerkstoffen führt. Des Weiteren 
können bei den Si-Atomen Neuverteilungsreaktionen stattfinden, wodurch flüchti-
ge Si-basierte Substanzen, z. B. Silane, gebildet werden,  und verringern die Ke-
ramik-Ausbeute und den Si-Gehalt in der Endkeramik [13].  
 
Eine Hydrosilylierungsreaktion findet in Oligosilazanen statt, welche Si-H- 
und Vinyl-Gruppen enthalten. Es ist sogar eine bei niedrigeren Temperaturen (be-
ginnend bei 100–120 °C) schnelle Reaktion und führt zur Bildung von Si-C-Si-und 
Si-C-C-Si-Verbindungen, welche nicht durch thermische Depolymerisie-
rungsreaktionen wie Transaminierung oder Austausch der Si-N-Verbindungen be-
einträchtigt werden. So können sowohl eine höhere keramische Ausbeute als 
auch höhere Kohlenstoffgehalte in den keramischen Endwerkstoffen erreicht wer-
den [102]. Hydrosilylierung kann auch bei Anwesenheit von Katalysatoren (z. B. 
Platin- und Rhodiumkomplexe), welche die Reaktionsgeschwindigkeit bemer-
kenswert erhöhen, durchgeführt werden [103]. Die Hydrosilylierung kann als α- 
oder β-Addition erfolgen. 
 
Während der Vernetzung findet ein Übergang der Polysilazane von einer 
viskosen Flüssigkeit zu einem dreidimensional vernetzten Festkörper statt. Dieser 
Übergang gehört zur Klasse der Sol-Gel-Übergänge. Während vor der Vernetzung 
viele Polysilazane löslich und flüssig oder schmelzbar sind, werden sie durch die 
Vernetzung zu einem unlöslichen, nicht schmelzbaren Material. Dieses Material, 
das auch als Gel bezeichnet wird, koexistiert während des Ablaufs des Vernet-
zungsverfahrens mit den löslichen und schmelzbaren bzw. flüssigen Bestandteilen 
des Reaktionsgemisches, die auch als Sol bezeichnet werden. Bei einem be-
stimmten Zeitpunkt werden die Geleigenschaften das Verhalten der Reaktionsmi-
schung bestimmen. Dieser Übergang wird als Vernetzungszeit oder Gelpunkt be-
zeichnet. Unmittelbar vor der Vernetzungszeit wird ein drastischer Anstieg der 
Viskosität der Reaktionsmischung und des mittleren Molekulargewichtes beobach-
tet. Nach der Vernetzungszeit steigt der Anteil an Gel, während sich der Solanteil 
verringert. Mit der Molekulargewichtszunahme ist auch eine Erhöhung der Glas-
übergangstemperatur des Reaktionssystems verbunden [104, 105]. 
 
22                                                                                                   Literaturübersicht                                              
Im Ablauf der Vernetzung verfestigt sich das Reaktionsgemisch. Dadurch 
können die chemischen Reaktionen zum Stillstand kommen, oder deren Ge-
schwindigkeit kann erheblich reduziert werden, obwohl das Material noch weiter 
reagieren kann [104, 105]. Die Ursache für die Verringerung der Reaktionsge-
schwindigkeit oder gar deren Stillstand besteht in der Verringerung der molekula-
ren oder submolekularen Beweglichkeit infolge der Vernetzung. Die Vernetzungs-
reaktion kann nur bei höheren Temperaturen weiter laufen, bei denen genügend 
Energie für die Beweglichkeit der Moleküle zur Verfügung steht. Wenn die Vernet-
zung wegen Energiemangels nicht vollständig stattfindet, spricht man von teilver-
netzten Feststoffen, die bei höheren Temperaturen weiter reagieren oder schmel-
zen können.    
 
Die Entwicklung der Vernetzung von Polysilazanen kann mittels der Un-
tersuchung der rheologischen Eigenschaften des Materials im Verlauf der Reakti-
on verfolgt werden, da der Aufbau eines Polymernetzwerks einen starken Einfluss 
auf sie hat. Dieses Thema wird in Abschitt 2.3.6 der vorliegenden Arbeit behan-
delt. 
 
2.3.5 Polysiloxane und Leiterpolysiloxane   
   
Polymere, deren Hauptkette aus Silicium-Sauerstoff-Einheiten (Si-O-
Einheiten) besteht, werden als Polysiloxane bezeichnet. Die Zusammensetzung 
der Siloxaneinheit ergibt sich unter Berücksichtigung der Tatsache, dass jedes 
Sauerstoffatom als Brückenglied zwischen je zwei Siliciumatomen liegt:      
RnSiO(4–n)/2 (n = 0, 1, 2, 3), d. h., dass eine Siloxaneinheit ein bis vier weitere Sub-
stituenten aufweisen kann, je nach Anzahl der frei gebliebenen Valenzen am Sau-
erstoff. Siloxaneinheiten können also mono-, di-, tri- und tetrafunktionell sein. In 
symbolischer Schreibweise stellt man dies durch die Buchstaben M (mono), D (di), 
T (tri) und Q (quatro) dar: [M] = R3SiO1/2, [D] = R2SiO2/2, [T] = RSiO3/2 und 
[Q] = SiO4/2. 
 
Die Silicium-Sauerstoff-Bindung ist thermisch stabiler (EB = 444kJ/mol 
[12]) als die Kohlenstoff-Kohlenstoff-Bindung (EB = 345kJ/mol [12]). Dies ist der 
Hauptgrund für die hervorragende Temperaturbeständigkeit der Polysiloxane. Au-
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ßerdem ist die Silicium-Sauerstoff-Einheit sehr beweglich. Der Bindungswinkel 
dieser Einheit (140° [12]) ermöglicht eine hohe Beweglichkeit, woraus eine niedri-
ge Glasübergangstemperatur und bei kristallisierbaren Polysiloxanen ein niedriger 
Schmelzpunkt resultieren. Die Beweglichkeit der Si-O-Einheit wird von den Sei-
tengruppen des Siliciumatoms beeinflusst. Phenylgruppen (steife Seitengruppe) 
reduzieren diese Beweglichkeit mehr als Methyl- oder Vinyl-Gruppen (kleine und 
bewegliche Seitengruppen) [12]. Da Methyl- und Vinyl-Gruppen nicht sehr ther-
misch stabil sind, wird die thermische Beständigkeit der entsprechenden 
Polysiloxane gesenkt. Aus diesem Grund ist es kompliziert, eine hohe thermische 
Beständigkeit und Kettenbeweglichkeit gleichzeitig zu erhalten. 
 
Wegen der Eigenschaften der Si-O-Bindung zeichnen sich die 
Polysiloxane  aus durch [12, 79, 106]: 
 
-  Elastisches Verhalten 
-  Geringe Abhängigkeit der physikalischen Eigenschaften von der 
Temperatur 
-   Niedrige Oberflächenenergie (21 mN/m, bedingt durch nicht polare 
Seitengruppen) 
-  Gute Filmbildungseigenschaften 
-  Gute dielektrische Eigenschaften 
-  Wasserabweisende Wirkung 
-  Hohe Wärme- und Alterungsbeständigkeit 
 
Polysilsesquioxane sind Polysiloxane mit der Molekularformel (RSiO3/2)n. 
R kann ein Wasserstoffatom, eine Alkyl- oder eine Aryl-Gruppe sein [107, 108, 
109, 110, 111]. Vier verschiedene Gruppen von Polysilsesquioxanestrukturen sind 
bekannt: Amorph, Leiter, Würfel und offener Würfel [111]. Diese Strukturen sind in 
Abb. 4 dargestellt. 
 
Die Polysiloxanleiterstrukturen bestehen aus zwei linearen syndio-
taktischen Molekülketten und sind in definierten Abständen durch eine 
Siloxaneinheit, Si-O-Si, miteinander verbunden [111, 112, 113] (siehe Abb. 4b). 
Die Struktur von diesen Leiterstrukturen wurde mit Hilfe der Röntgenbeugungsme-
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thode untersucht. Nach diesen Untersuchungen ist der Abstand zwischen den 
beiden Ketten 12.5 Å, wohingegen der Abstand zwischen Wiederholungseinheiten 
etwa 5 Å ist [113, 114, 115, 116]. Das entspricht zwei Reflexen auf dem 
Röntgendiffraktogramm im Bereich von 2θ = 6.5°–8° bzw. 2θ = 18°–20° [113, 114, 
115]. Der Abstand zwischen den beiden Ketten kann je nach Größe der Seiten-
gruppen variieren [115].  
 
Andererseits wurden die Polysiloxanleiterpolymere mittels 29Si-NMR-
Spektroskopie untersucht. Diese Messungen liefern, dass die Siloxaneinheit in der 
Leiterstruktur (T3) ein breites Signal bei -80 ppm ergibt [117]. 
 
Wegen der doppelkettigen Struktur zeigen die Leiterstrukturen besondere 
Eigenschaften. Diese Materialien haben eine sehr hohe thermische und 
thermooxidative Beständigkeit im Bereich von 400–500 °C [112, 114] und eine 
hohe Tg [118]. Außerdem zeigen einige Leiterpolymere mit Phenylseitengruppen 
einen Schmelzpunkt unterhalb ihrer Zersetzungstemperatur [118], sodass eine 
thermoplastische Verarbeitung erfolgen könnte. 
 
Polyphenylsilsesquioxane wurden erst 1960 von Braun beschrieben [111, 
117]. Normalerweise erhält man die Polysiloxanleiterstrukturen mittels der Hydro-
lyse und weiterer Polykondensation von trifunktionellen Monomeren wie RSiX3. X 
kann eine Chlorid-, Alkoxid- oder Acetatgruppe sein, wohingegen R eine Aryl- oder 
Alkyl-Gruppe ist. Schema 2 stellt diese Synthesemethode vor.   
 
 
n RSiX3 + (3+n)n/2 H2O    (RSiO(3-x)/2(OH)x)n + 3n HX 
 











































































   
















































































































Abb. 4: Auswahl an Polysilsesquioxanstrukturen: a) Amorph, b) Leiter, c) Würfel 
und d) offener Würfel 
 
Bei der Anwendung dieser Synthesemethode müssen Reaktionsbedin-
gungen und Reinheit der Reagenzien sehr streng kontrolliert werden, um hochge-
ordnete Leiterstrukturen zu erhalten [114]. Als hochgeordnete Leiterstrukturen 
werden die Strukturen bezeichnet, die eine kontinuierliche Leiterwiederholungs-
einheitssequenz ohne Unterbrechung entlang der ganzen Hauptkette zeigen. Abb. 
5 stellt den Vergleich zwischen einer hochgeordneten und einer nicht hochgeord-
neten Leiterstruktur dar. 
























































































Abb. 5: Zwei Sorten von Leiterstrukturen: 
a) hochgeordnete, b) nicht hochgeordnete 
 
 
Einige Synthesemethoden benutzen selbstorganisierende Strukturen, um 














































































































Si Si SiHO O O OH
R R R  
 
Schema 3: Herstellung von Leiterpolymeren mittels selbstorganisierender Struktu-
ren 
 
    In dieser Synthese werden eine Trichlororganosilanverbindung und 1,4-
Phenylenediamin als Ausgangssubstanzen eingesetzt. Ein Chlor der Trichlor-
organosilanverbindung reagiert mit der Amingruppe des 1,4-Phenylenediamins. 
Da zwei Amingruppen im Phenylenediamin zur Verfügung stehen, reagiert ein 
zweites Molekül der Trichlororganosilanverbindung mit der anderen Amingruppe. 
Die erhaltene Verbindung wird mit Wasser umgesetzt, damit die verbliebenen 
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Chloratome zu -OH-Gruppen werden. Da die Chloratome reaktiver als die 
Silazanbindung sind, werden sie zuerst mit dem Wasser reagieren. Dann wird das 
Reaktionsgemisch abgekühlt. Bei niedriger Temperatur werden die Moleküle 
durch Van-der-Waals-Interaktionen parallel zueinander organisiert, damit eine 
selbstorganisierende Struktur aufgebaut wird. Im nächsten Schritt reagieren die 
Silanolgruppen miteinander und werden zu Siloxaneinheiten. Danach wird die er-
haltene Verbindung mit Wasser wieder umgesetzt, damit die Silazanbindung 
hydrolysiert wird und das 1,4-Phenylenediamin entfernt wird. Zum Schluss baut 
die aufgebrachte Silanolgruppe eine neue Siloxaneinheit auf. Somit erhält man am 
Ende hochgeordnete Leiterstrukturen.    
 
Andere Methoden haben als Ausgangsmaterialien Chlordisiloxane, 
Disiloxanpolyole, und Cyclotetrasiloxantetraole mit großen Seitengruppen [117]. 
Obwohl verschiedene Methoden für die Synthese von Leiterpolymeren zu Verfü-
gung stehen, müssen die Reaktionenbedingungen streng kontrolliert werden, da-
mit hochgeordnete Leiterstrukturen erhalten werden können. Aus diesem Grund 
müssen alternativen Synthesemethode entwickelt werden, um die Wirtschaflichkeit 
der Herstellung zu verbessern.  
 
Mit Rücksicht auf die hohe thermische und chemische Beständigkeit der 
Leiterpolymere werden diese Materialien als Beschichtungsmaterial in Hochtem-
peraturanwendungen eingesetzt [120]. Andererseits werden die Leiterpolymere 
auch in der Elektronik wegen ihres Isolatorcharakters häufig angewendet [118]. 
Die thermischen und chemischen Eigenschaften der Leiterpolymere machen diese 
Materialien zu potenziellen Kandidaten für den Einsatz in der Herstellung von Bau-
teilen für Hochtemperaturanwendungen. Bis jetzt ist noch nicht über den Einsatz 
von Leiterpolymeren als Werkstoff in der Literatur berichtet worden. Aus diesem 
Grund ist diese Anwendung ebenfalls ein wichtiger Beitrag der vorliegenden Ar-
beit.  
 
Zurzeit werden Polysiloxaneleiterstrukturen mit verschiedenen Seiten-
gruppen entwickelt, um das Anwendungsspektrum dieser Materialen zu erweitern. 
Beim Einbringen von perfluorierten Seitengruppen ist es möglich, hydrophobe Be-
schichtungen aus Leiterpolymeren zu erhalten [79]. Andererseits können Seiten-
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gruppen mit reaktiven Stellen, wie Aminopropylsiloxane, eingesetzt werden, damit 
die Leiterstruktur weiter reagieren kann [121].        
 
Bis dato ist noch nicht über die Synthese von Leiterpolysiloxanen mit 
Imideinheiten in ihrer Hauptkette berichtet worden. Dieses Material könnte ein 
großes Potenzial als Werkstoff für Hochtemperaturanwendungen haben. Da die 
Imid- und Siloxaneinheiten eine hohe thermische Beständigkeit zeigen, wird die-
ses Material stabil bei höheren Temperaturen sein. Außerdem könnte die Beweg-
lichkeit und Flexibilität der Siloxaneinheit den Materialmolekülen genügend Bewe-
gungsfreiheit für ein thermoplastisches Verhalten gewähren. Wie schon erwähnt, 
ist die Kombination von thermischer Stabilität und thermoplastischem Verhalten in 
demselben Material schwer zu erhalten. Trotzdem weisen die Eigenschaften der 
Leiterpolysiloxane mit Imideinheiten auf ein thermoplastisches Material mit hoher 
thermischer Beständigkeit hin. Ein Material mit beiden Eigenschaften könnte von 
großer Bedeutung als Werkstoff für verschiedene Hochtemperaturanwendungen 
sein, da die thermoplastische Verarbeitung zu einer wirtschaftlicheren Herstellung 
von Teilen führen würde. Aus diesem Grund wird in dieser Arbeit darauf abgezielt, 
eine Leiterpolysiloxanstruktur mit Imideinheiten zu erhalten.           
 
2.3.6 Untersuchung der rheologischen Eigenschaften der Si-basierten 
Polymere 
     
Die Rheologie ist die Lehre von den Fließeigenschaften von Materialien. 
Sie beschreibt die Gesetzmäßigkeiten des Fließens und der Verformung von Flüs-
sigkeiten, Festkörpern und kolloidalen Systemen unter Wirkung äußerer Kräfte. 
Die für die Beschreibung erforderlichen physikalischen Größen werden mit Hilfe 
eines Zwei-Platten-Modells definiert. Zwischen zwei Platten im Scherspalt befindet 
sich ein beliebiges Material. Bewegt man die obere Platte der Fläche A mit der 
Kraft 
ܨ
→ in eine beliebige Richtung, so wird die Probe zwischen den Platten defor-
miert. Das Verhältnis dieser Kraft 
ܨ
→ zur Fläche A ist als Spannungstensor ߪന defi-
niert. Dieses Zwei-Platten-Modell ist in Abb. 6 dargestellt: 
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Abb. 6: Flüssiges Material zwischen zwei parallele Platten 
 
Man unterscheidet je nach der Richtung der Krafteinwirkung die folgenden 
Fälle: Erfolgt die Krafteinwirkung parallel zur Flächennormalen der Fläche A, erhält 
man entweder eine Dehnung oder eine Stauchung (auch Druck genannt) P. Wirkt 
die Kraft senkrecht zur Flächennormalen, wird diese Bewegung als Scherung be-
zeichnet. Diese verschiedenen Einwirkungen einer Kraft auf einen Körper werden 
in Abb. 7 gezeigt: 
 
 
Abb. 7: Einwirkung einer Kraft auf einen Körper 
 
Der Spannungstensor ߪന kann bei der Krafteinwirkungsrichtung in Form 



























Die Auslenkung dx der oberen Platte in Abb. 6 kann in Abhängigkeit von 
der Höhe z angegeben werden. Man bezeichnet diese Größe als Scherdeformati-
on γ. Sie ist definiert als: 
 
    ߛ = ௗ௫
ௗ௭
      (2) 
 
Bei einer kontinuierlichen Scherung bildet sich im Material zwischen den 
beiden Platten ein höhenabhängiger Geschwindigkeitsgradient vx(z) in der x-
Richtung (siehe Abb. 6), welche auch die Scherrichtung ist, aus. Für die Praxis ist 
es besser, eine höhenunabhängige Größe zu verwenden, nämlich die Scherge-
schwindigkeit ̇ߛ: 
 






   (3) 
 
Bei der Messung an Materialen erhält man verschiedene Abhängigkeiten 
der Schubspannung von Schergeschwindigkeit oder Scherdeformation. Um die 
physikalischen Eigenschaften der Materialien mathematisch beschreiben zu kön-
nen, werden Materialfunktionen verwendet. Das Materialverhalten kann durch drei 
Eigenschaften und ihre Kombinationen charakterisiert werden: die Viskosität, die 
Elastizität und die Plastizität. Für diese drei Eigenschaften gibt es sehr einfache 
Gesetzmäßigkeiten für ideale Materialien, wobei als ideal das Material bezeichnet 
wird, das linearen Gesetzmäßigkeiten folgt, die nun erläutert werden sollen. 
 
In jeder Flüssigkeit tritt innere Reibung auf, die mit Hilfe der Viskosität als 
Kenngröße beschrieben wird. Die ideale Flüssigkeit ist die newtonsche Flüssigkeit, 
da sie von den drei genannten Materialeigenschaften nur die Eigenschaft der Vis-
kosität zeigt. Zur Definition der Scherviskosität η verwendet man eine laminare, 
d. h. verwirbelungsfreie Strömung zwischen den zwei parallelen Platten (Zwei-
Platten-Modell in Abb. 6). Bei einer laminaren Strömung nimmt man infinitesimal 
dünne, inkompressible Flüssigkeitsschichten an, welche sich aufgrund innerer 
Reibung nur teilweise gegen die benachbarte Schicht verschieben. Diese Situation 
ist in Abb. 8 dargestellt. Unter der Bedingung einer laminaren Strömung besteht 
bei einer idealen Flüssigkeit eine direkte Proportionalität zwischen Schubspan-
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nung und Schergeschwindigkeit, wobei die Proportionalitätskonstante als Viskosi-
tät η bezeichnet wird. Dieses Verhalten wird als Newtonsches Gesetz bezeichnet: 
 





Abb. 8: Modell für die laminare Strömung zwischen zwei parallelen Platten 
 
Alle Flüssigkeiten, auf die dieses Gesetz zutrifft, wie z. B. Wasser und an-
dere niedermolekulare Lösungsmittel, werden daher Newtonsche Flüssigkeiten 
genannt. Die newtonsche Flüssigkeit kann mechanisch durch einen Stoßdämpfer 
dargestellt werden. Dies beruht auf dem Verhalten eines Stoßdämpfers: bei kon-
stant einwirkender Schubkraft sind Kraft und Kolbengeschwindigkeit zueinander 
proportional. Der Kolben bleibt bei Entlastung sofort an der Stelle stehen, an der 
er bei Beendigung der Krafteinwirkung war. Die Verformung der Flüssigkeit bleibt 




Abb. 9: Mechanisches Ersatzbild einer Newtonsche Flüssigkeit: ein Stoßdämpfer 
 
Andererseits hat die Belastung eines elastischen Materials eine Deforma-
tion zur Folge, die bei Entlastung nicht erhalten bleibt. Kehrt der Festkörper nach 
der Entlastung vollkommen in den Ausgangszustand zurück, spricht man von 
idealer Elastizität. Die Deformation ist bei einem solchen ideal-elastischen Fest-
körper reversibel. Dieses Verhalten kann mit einer Feder, wie derjenigen in Abb. 
10, beschrieben werden. Nach einer Verformung kehrt sie wieder in ihren Aus-




σ proportional zur Scherdeformation γ ist. Die Proportionalitätskonstante G wird als 
Schubmodul bezeichnet. Dann lautet das Hookesches Gesetz: 
 






Abb. 10: Mechanisches Ersatzbild eines Hookeschen Festkörpers: eine Feder 
 
Die plastische Deformation bezeichnet das Fließverhalten bei vorhande-
ner Fließgrenze. Die Fließgrenze σ0 bezeichnet denjenigen Schubspannungswert, 
bei dem der Bereich der reversiblen elastischen Deformation endet und der Be-
reich der irreversiblen Deformation beginnt. Diese irreversible Deformation ist ein 
Fließprozess, der sowohl lineares als auch nichtlineares Verhalten zeigen kann. 
Bei Ausbleiben der für die Deformation verantwortlichen mechanischen Belastung 
kehrt der Körper nicht wieder in seine Ausgangsform zurück. Ist die Viskosität bei 
steigender Spannung konstant, spricht man von einem binghamschen Verhalten: 
 
ߪ = ߪ଴ + η̇ߛ     (6) 
 
Generell gibt es zwei Möglichkeiten, ein Material zwischen zwei Platten zu 
scheren, kontinuierlich (wie in Abb. 11) und oszillierend (Abb. 12). Bei kontinuierli-
chen Messungen ist es möglich, die Probe entweder in Abhängigkeit der Scherge-
schwindigkeit, der Scherdeformation oder der Schubspannung zu testen.  
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Abb. 12: Einwirkung einer Scherdeformation γ und Frequenz f bei einer oszillie-
render Messung 
 
Oszillierende Messungen (auch dynamische Messungen genannt) werden 
vor allem mit Rotationsrheometern durchgeführt. Dabei verwendet man üblicher-
weise statt der Frequenz f die Winkelgeschwindigkeit ω = 2πf, da bei dynamischen 
Messungen ein sinusförmiges Signal vorgegeben wird. Bei einem dynamischen 
Experiment gibt man eine sinusförmige Deformation: 
 
ߛ = ߛ଴ sin(ωt)     (7) 
 
als Testsignal an die Probe weiter und erhält unter der Annahme eines stationären 
Zustands (eingeschwungener Zustand) und gleicher Antwortkreisfrequenz (linea-








ߪ = ߪ଴ sin(ωt + δ)    (8) 
 
Dieses Verhalten ist in Abb. 13 dargestellt.  
 
Das Ableiten der Deformation γ  nach der Zeit führt zu der Scherge-
schwindigkeit: 
 
̇ߛ = ߱ߛ଴ ∙ cos(߱ݐ)    (9) 
 
Aus Gleichung 8 erhält man: 
 
 




Abb. 13: Deformationssignal (lang gestrichelte Linie), Schergeschwindigkeitssignal 
(kurz gestrichelte Linie) und Schubspannungssignal (schwarze Linie) 
 
 
Die Zugspannung setzt sich demnach aus hookeschem (in Phase mit 
γ(ω,t)) und Newtonschem Anteil (in Phase mit ̇ߛ(ω,t)) zusammen. Für δ = 0° erhält 
man das ideal elastische Verhalten, bei dem σ proportional zu γ ist. Bei einer Pha-
senverschiebung von 90° erhält man eine direkte Proportionalität zwischen 
Schubspannung und Schergeschwindigkeit (viskoses Verhalten). Liegt δ zwischen 
0° und 90°, ist das Material viskoelastisch und es zeigt sowohl elastisches als 
auch viskoses Verhalten, was von der Zeit bzw. der Frequenz abhängig ist. 
 
Für eine einfachere Beschreibung der Gleichungen 7, 8 und 9 wird die 
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̇ߛ∗(߱, ݐ) = ߱ߛ଴ ∙ ݁௜ఠ௧    (11) 
 
ߛ∗(߱, ݐ) = −݅ߛ଴ ∙ ݁௜ఠ௧    (12) 
 
ߪ∗(߱) = −݅ߪ଴(߱) ∙ ݁௜ఋ ∙ ݁௜ఠ௧   (13) 
 
Bei der Anwendung von Gleichungen 11, 12 und 13 auf die Materialfunkti-
onen erhält man für das Hookesche Gesetz folgenden Zusammenhang, wobei alle 
Größen bis auf die vorgegebene Deformationsamplitude γ0 (also alle Antwortsig-
nalgrößen) frequenzabhängig sind: 
 
ܩ∗(߱) = ఙ∗(ఠ,௧)




cos൫ߜ(߱)൯    (15) 
 G" = ఙబ(ఠ)
ఊబ
sin(ߜ(߱))    (16) 
  
G‘(ω) bezeichnet man als Speichermodul, welches den elastischen Anteil 
des Materials widergibt. Das Verlustmodul G“(ω) beschreibt den viskosen Anteil 
der Probe. Analog zum Hookeschen Gesetz lässt sich die komplexe Viskosität 
durch Verwendung des Newtonschen Gesetzes und der Gleichungen 12 und 13 
berechnen: 
η∗ = ఙ∗(ఠ,௧)








     (19) 
 
η' bezeichnet den viskosen Anteil und η“ den elastischen Anteil der Probe. 
 
Viele Materialien weisen gleichzeitig ideal-viskoses und ideal-elastisches 
Verhalten auf. Das Konzept der Viskoelastizität beschreibt die Materialeigenschaf-
ten in Abhängigkeit von der Zeit. Dabei gibt es zwei Möglichkeiten: viskoelastische 
Flüssigkeiten und viskoelastische Festkörper. Viskoelastische Flüssigkeiten zeich-
nen sich dadurch aus, dass sie sich für lange Zeiten wie Flüssigkeiten verhalten, 
aber für kurze Zeiten wie Festkörper. Bei einem viskoelastischen Festkörper wird 
  
37 
bei Entlastung des Probekörpers die Deformation zeitverzögert, aber vollständig 
regeneriert (Kriechen).  
 
Die ideale Viskoelastizität kann man sehr gut mit zwei verschiedenen Mo-
dellen beschreiben. Sie verknüpfen die Elastizität (symbolisiert durch die Feder) 
und die Viskosität (symbolisiert durch einen Stoßdämpfer) auf zwei verschiedene 
Weisen miteinander: zum einen in einer Reihenschaltung und zum anderen in ei-
ner Parallelschaltung einer Feder mit einem Stoßdämpfer. 
 
Schaltet man Stoßdämpfer und Feder parallel, so erhält man das Kel-
vin/Voigt-Modell. Nach einem Belastungs-/Entlastungszyklus kehrt das Material 
zeitverzögert in seinen ursprünglichen Zustand zurück. Daher bezeichnet man 
Materialien, die sich mit dem Kelvin/Voigt-Modell beschreiben lassen, als 
viskoelastische Festkörper. Dieses Modell ist Abb. 14 dargestellt:  
 
 
Abb. 14: Kelvin/Voigt-Modell 
 
Wenn ein Stoßdämpfer und eine Feder in Reihe (wie in Abb. 15 darge-
stellt) geschaltet werden, so erhält man das Maxwell-Modell. Dieser Model ent-
spricht einer viskoelastischen Flüssigkeit, da das Material nach einem Belas-
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Abb. 15: Maxwell-Modell 
 
Der Aufbau eines Netzwerks während der Vernetzungsreaktion beeinflusst 
die verschiedenen rheologischen Eigenschaften der Polysilazane.  Am Anfang des 
Vernetzungsverfahrens verhält sich das System wie eine viskose Flüssigkeit, d. h. 
die in das System eingebrachte Energie wird überwiegend dissipiert und G“ > G‘. 
Nach einer bestimmten Zeit bei konstanter Temperatur beobachtet man das Ver-
halten eines elastischen Festkörpers, d. h. die eingebrachte Energie wird vorwie-
gend im System gespeichert und G’ > G“. Der Schnittpunkt zwischen dem Spei-
cheranteil G‘ und dem Verlustanteil G“ wird als Vernetzungszeit oder Gelpunkt 
bezeichnet, da diese auf den Übergang von einer viskosen Flüssigkeit zu einem 
elastischen Festkörper hinweist [104]. Deswegen ist die oszillierende (dynami-
sche) Rheometrie hervorragend geeignet, Änderungen in der Struktur der 
Polysilazane während der Netzwerkbildung zu verfolgen. Damit kann festgestellt 
werden, ob es möglich wäre, teilvernetzte schmelzbare Feststoffe aus den kom-
merziellen Polysilazenen Ceraset PURS® und Ceraset HTT1800® zu erhalten. 
 
Während es viele veröffentlichte rheologische Untersuchungen gibt, wel-
che sich auf die viskoelastischen Eigenschaften [122, 123, 124, 125, 126] und das 
Vernetzungsverhalten von Polysiloxanen [127, 128, 129, 130, 131] beziehen, wur-
den nur wenige Studien in Bezug auf Polysilazane durchgeführt [11,13, 92]. Ins-
besondere der Einfluss von hinzugefügten Nanofüllstoffen, wie MWCNTs [132] 
und funktionalisierten SWCNTs [133, 134], auf die Viskosität wurde untersucht. 







Polymer und dem Nanofüllstoff und der Verarbeitbarkeit der Mischung vor deren 
Vernetzung fokussiert. Dagegen wurden bislang keine systematischen, 
rheologischen Untersuchungen zum Vernetzungsverhalten der Polysilazane be-
richtet. So gibt es noch einen Mangel an Wissen über die Entwicklung der 
rheologischen Eigenschaften der Polysilazane während des Vernetzungsprozes-
ses. 
  









3. Ergebnisse und Diskussion: Thermoplastisches 
und Hochtemperaturverhalten von Si-Polymeren 
 
Im Hinblick auf die Herstellung polymerer Bauteile mit hoher Temperatur-
beständigkeit mittels thermoplastischer Verarbeitungsmethoden werden zwei un-
terschiedliche Si-Polymere untersucht: Polyorganosilazane und Si-haltige 
Polyimide. Im Rahmen dieser Arbeit wird zunächst die Vernetzungsreaktion von 
zwei kommerziell erhältlichen Polysilazanen unter Inert- und Luftatmosphäre un-
tersucht. Die Änderungen der molekularen Strukturen sowie der rheologischen 
Eigenschaften während der Aushärtung beider Polysilazane werden mit Hilfe von 
FT-IR und Oszillationsrheologie verfolgt.      
 
Im Anschluß daran wird die Synthese der Polyimide und der entsprechen-
den Si-basierten Di- bzw. Tetraamine beschrieben. Die Struktur und Konformation 
der erhaltenen Zwischenprodukte und Endpolymere werden mit Hilfe spektrosko-
pischer Methoden und Röntgenstreuung aufgeklärt. Letzlich werden die syntheti-
sierten Si-Polymere hinsichtlich ihrer thermischen Eigenschaften untersucht, um 
eine abschließende Bewertung des Hochtemperaturverhaltens insbesondere in 




Aus zwei flüssigen kommerziell erhältlichen Polysilazanen, Ceraset 
PURS® und Ceraset HTT1800® wird versucht, einen schmelzbaren teilvernetzten 
Feststoff herzustellen. Dieser Feststoff könnte nach der Teilvernetzung noch als 
Thermoplast verarbeitet werden. Da bei teilvernetzten Polymeren das drei-
dimensionale Polymernetzwerk nicht voll entwickelt ist, können sich die 
Polymerketten noch frei bewegen. Dann kann ein Schmelzvorgang bei diesen Ma-
terialien noch stattfinden und sie können als Werkstoffe mit potenziellen thermo-
plastischen Eigenschaften betrachtet werden.  
 
In diesem Zusammenhang wird der Vernetzungsablauf dieser  
Polyorganosilazanen mit Hilfe von oszillierender Rheometrie, DSC und IR-
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Spektroskopie untersucht. Damit wird festgestellt, ob die Vernetzung dieser 
Polysilazane unter wirtschaftlichen Bedingungen einen schmelzbaren Feststoff mit 
hoher thermischer Beständigkeit liefern kann. Im Folgenden werden die Ergebnis-
se dieser Charakterisierung dargestellt.   
 
Die thermische Vernetzung von Ceraset PURS® und Ceraset HTT1800® 
wird unter Verwendung von Couette-, CP- und PP-Geometrien untersucht. Bei 
jeder Messeinrichtung ist die Größe der Probenoberfläche im Kontakt mit der Luft 
anders. Zuerst wird die Charakterisierung der Proben, die nur am Rand Kontakt 
mit der Luft haben (CP-Messeinrichtung, kontinuerliche Messung), bei vier ver-
schiedenen Temperaturen durchgeführt: 80 °C, 100 °C, 120 °C und 140 °C. Die 
Ergebnisse sind in Abb. 16 a) aufgeführt. Bei Temperaturen unterhalb von 100 °C 
treten innerhalb einer Versuchszeit von 10,000 s keine signifikanten Änderungen 
in der komplexen Viskosität auf. Bei der Anwendung von höheren Temperaturen 
kann eine Aushärtungsreaktion festgestellt werden. Des Weiteren kann in Abb. 16 
gesehen werden, dass die Proben bei steigenden Temperaturen schneller ver-
netzt werden. 
 
Abb. 16 b) zeigt die für die Proben erhaltenen Ergebnisse, deren komplet-
te Oberfläche während des Aufheizens in Luftkontakt war (PP-Messeinrichtung, 
diskrete Messung). Aus dem Vergleich von Abb. 16 a) und b) geht hervor, dass 
die gemessenen Endviskositäten, welche man für die Proben erhält und die nur 
am Rand (CP) in Luftkontakt sind, niedriger sind als die, bei denen die gesamte 
Probenoberfläche in Luftkontakt ist (PP), insbesondere bei 140 °C. Bei dieser 
Temperatur ist die durch die PP-Geometrie gemessene Endviskosität etwa zwei 
Größenordnungen höher als die entsprechende für die Probe, die nur am Rand in 
Luftkontakt ist. Diese Tendenzen zeigen, dass die Vernetzung mit kontinuierlicher 
Entwicklung schneller ist und schließlich einen höheren Grad in den Proben mit 
mehr Luftkontakt (PP) erreicht als die, die nur am Rand (CP) Kontakt haben. Of-
fensichtlich stellen die gemessenen Viskositäten nicht die intrinsischen, quantitati-
ven Werte der Probenviskositäten bei dieser Temperatur dar (weil die Tests unter 
dem Einfluss der Luftatmosphäre erfolgten), aber die Messungen haben einen 































































    
b) 
Abb. 16: Komplexe Viskosität der Proben aus Ceraset PURS® während der Ver-
netzung bei verschiedenen Temperaturen: a) Proben nur mit Luftkontakt am Rand 
(CP), b) Proben, deren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren (PP) 
 
Um mehr Informationen über den thermischen Vernetzungsprozess zu er-
halten, wird die gemessene Ableitung der komplexen Viskosität nach der Zeit, 
dη*/dt, für die ausgehärteten Proben berechnet. Dieser Parameter wird Informati-
onen über die Entwicklung des Vernetzungsprozesses und in der Werkstoffstruk-
tur zu verschiedenen Zeiten stattfindenden Veränderungen liefern. Abb. 17 a) be-
ziehungsweise b) zeigt die erhaltenen Ergebnisse für die Proben, die nur am Rand 
unter Luftkontakt stehen, und für die, deren gesamte Oberfläche sich in Luftkon-
takt befindet.  
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Abb. 17: Ableitung der komplexen Viskosität nach der Zeit erhalten für die Proben 
aus Ceraset PURS®: a) Proben nur mit Luftkontakt am Rand (CP), b) Proben, de-
ren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren (PP) 
 
Es geht aus Abb. 17 a) hervor, dass die drei Materialien ein Maximum 
aufweisen, welches mit steigender Temperatur in kürzeren Zeiten auftritt. Außer 
dieser Tendenz ist ebenfalls zu beobachten, dass der maximale Wert der Ablei-
tung bei Ansteigen der Temperatur abnimmt. Dieses Verhalten könnte eine Aus-
wirkung der Diffusion und ein anderer Hinweis auf einen möglichen Einfluss der 
Luftatmosphäre auf den Vernetzungsprozess sein. Wird die Vernetzung bei höhe-
ren Temperaturen durchgeführt, ist mehr Energie verfügbar für die Reaktion, und 
deshalb läuft sie schneller ab. Andererseits werden die Werkstoffe bei fortschrei-




Sauerstoff, Stickstoff etc.) wird verhindert. Da die Vernetzungsreaktion bei höhe-
ren Temperaturen früher abläuft, beginnt die Diffusion ab einem früheren Stadium 
langsamer zu werden. Daher beginnt die Vernetzung bei höheren Temperaturen 
früher, kann sich aber nicht mit so hohen Anteilen wie bei niedrigeren Temperatu-
ren entwickeln. 
 
Andererseits zeigt sich im Vergleich der Abb. 17 a) und b), dass beide 
verschiedene Tendenzen aufweisen. Zuerst sind die Werte der Ableitungen für die 
Proben, deren gesamte Oberfläche in Luftkontakt ist (PP), höher als die, welche 
für die Proben erhalten werden, die nur am Rand Luftkontakt haben (CP), insbe-
sondere die bei 140°C gemessenen. Diese Ergebnisse stimmen mit denen der 
komplexen Viskosität überein. Weil in den PP-Messungen die gesamte Proben-
oberfläche der Luft ausgesetzt ist, haben die Luftkomponenten mehr Wege, zu 
diffundieren. Diese Situation könnte zu höheren Vernetzungsraten und innerhalb 
dieser Proben zu einer gleichmäßiger entwickelten Reaktion führen. 
 
Darüber hinaus geht aus der Abb. 17 b) hervor, dass die bei 140 °C ver-
netzten Proben innerhalb von 10,000 s keine Abnahme in der Ableitung der Visko-
sität aufweisen. Dieses Resultat könnte eine Folge der für die Reaktion verfügba-
ren höheren Energiemenge oder der bei dieser Temperatur weniger behinderten 
Diffusion sein. Dennoch wird erwartet, dass die Ableitung nach 10,000 s abnimmt, 
da das Ende der Reaktion näher kommt. 
 
Die Vernetzungszeit wird durch die Zeit festgelegt, bei welcher das Spei-
chermodul den gleichen Wert aufweist wie das Verlustmodul, dem Gelpunkt. Der 
Gelpunkt entspricht dem Übergang von einer viskosen Flüssigkeit zu einem elasti-
schen Festkörper [104].  Abb. 18 a) und b) zeigen die Entwicklung dieser Module 
für die Proben, welche nur am Rand (CP) der Luft ausgesetzt sind, beziehungs-
weise für die Proben, deren vollständige Oberfläche in Luftkontakt ist (PP). Durch 
den Vergleich der beiden Abb. 18 a) und b) ist es möglich, zu erkennen, dass bei 
einem Ansteigen der Temperatur für alle Proben kürzere Vernetzungszeiten erzielt 
werden. Dennoch weisen die Proben, deren vollständige Oberflächen in direktem 
Luftkontakt sind (PP), kürzere Vernetzungszeiten auf als die Proben, die nur am 
Rand (CP) mit Luft in Kontakt sind. Diese Ergebnisse stimmen mit den in der Ent-
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wicklung der gemessenen Ableitungen der komplexen Viskosität beobachteten 
Tendenzen überein. Tabelle 7 fasst die erhaltenen Vernetzungszeiten zusammen. 
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Abb. 18: Dynamische Moduln der Proben aus Ceraset PURS® während der Ver-
netzung bei verschiedenen Temperaturen: a) Proben nur mit Luftkontakt am Rand 
(CP), b) Proben, deren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren (PP) 
 
Tabelle 7: Vernetzungszeit erhalten für die Proben aus Ceraset PURS® mit den 




Vernetzungszeit für die Proben, 
welche nur am Rand der Luft 
ausgesetzt sind (CP) [s] 
 
Vernetzunszeit für die Proben, 
deren vollständige Oberfläche in 













Das kommerziell erhältliche Polysilazan Ceraset HTT1800® wird mit der 
gleichen Methodik untersucht, einige Proben nur am Rand der Luft auszusetzen 
(CP), während andere auf der vollständigen Oberfläche Luftkontakt haben (PP). In 
Abb. 19 kann man beobachten, dass dieser Werkstoff die gleichen Tendenzen 
aufweist wie das Ceraset PURS®. Bei Verwendung von höheren Temperaturen 
wird das Maximum der Viskosität in kürzerer Zeit erreicht. Des Weiteren wiesen 
die gemessenen Viskositäten, welche für die Werkstoffe erhalten wurden, deren 
vollständige Oberfläche mit der Luft in Kontakt war (PP-Geometrie), geringfügig 
höhere Viskositäten auf als diejenigen, welche nur am Rand in Kontakt waren. 
Dennoch besteht der Hauptunterschied zwischen den getesteten Proben darin, 
dass Ceraset PURS® bei Temperaturen über 100 °C eine Vernetzungsreaktion 
aufweist, wohingegen Ceraset HTT1800® dieses Verhalten nur oberhalb von 
120 °C zeigt. 
 
Wie im Fall von Ceraset PURS® wurde die Ableitung der komplexen Vis-
kosität nach der Zeit berechnet, um mehr Informationen über die Entwicklung der 
Vernetzung zu erhalten. Die für die Proben erhaltenen Ergebnisse, welche nur am 
Rand in Luftkontakt sind (CP), und die, deren vollständige Oberfläche der Luft 
ausgesetzt ist (PP), sind in Abb. 20 a) beziehungsweise b) dargestellt. Wie bei 
Ceraset PURS® hängt das Verhalten der Proben von der Menge des Werkstoffs 
ab, welche in Luftkontakt ist. Dennoch zeigt sich, dass die Ableitungen für die 
Ceraset HTT1800®-Proben mit Luftkontakt am Rand ein von den entsprechenden 
Proben von Ceraset PURS® unterschiedliches Verhalten aufweisen. Nur die bei 
120 °C vernetzte Probe weist innerhalb der gemessenen Zeit die Form einer Spit-
ze (Anstieg und Abfall des Ableitungswertes) auf, wohingegen die bei 140 °C aus-
gehärtete ein Maximum, aber keinen weiteren Abfall, zeigt. Dieses Ergebnis weist 
darauf hin, dass die bei 140 °C gemessene Ceraset HTT1800®-Probe noch eine 
Vernetzungsreaktion durchläuft, wohingegen die bei 120 °C gemessene nicht wei-
ter reagiert. Dieses Verhalten könnte eine Folge der Unterschiede in der Diffusion 
bei diesen Temperaturen sein. Es scheint, dass für die Luft bei 140 °C genug 
Energie verfügbar ist, um weiterhin innerhalb der Probe zu diffundieren. Jedoch 
könnte dies auch das Ergebnis einer thermisch aktivierten Vernetzung infolge der 
höheren Energiemenge sein, die bei dieser Temperatur verfügbar ist. 
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Abb. 19: Komplexe Viskosität der Proben aus Ceraset HTT1800® während der 
Vernetzung bei verschiedenen Temperaturen: a) Proben nur mit Luftkontakt am 
Rand (CP), b) Proben, deren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren 
(PP) 
 
Indem man die erzielten Ergebnisse für die Ceraset HTT1800®-Proben, 
welche auf verschiedene Arten der Luft ausgesetzt wurden, miteinander ver-
gleicht, ist es möglich, weitere Informationen über die Entwicklung der Vernet-
zungsreaktion zu erhalten. Für den Vernetzungsprozess, der bei 120 °C abläuft, 
weisen die Proben mit Luftkontakt am Rand und die, deren vollständige Oberflä-
che der Luft ausgesetzt ist, das Maximum der Ableitung der komplexen Viskosität 
zu ähnlicheren Zeiten (ungefähr 5,000 s) auf als die entsprechenden Ceraset 




HTT1800®-Proben, der einen mit Luftkontakt am Rand und der anderen, deren 
vollständige Oberfläche Luftkontakt hatte, die Vernetzung nahezu mit der gleichen 
Rate stattfindet. Jedoch weist das abgeleitete Maximum für die Probe, deren voll-
ständige Oberfläche Luftkontakt hat, einen höheren Wert auf, da die Vernetzung in 
der Probe einheitlicher abläuft. Dieses Verhalten stimmt mit den für die Ceraset 
PURS®-Proben erhaltenen Ergebnissen überein. Außerdem zeigt dieses Ergebnis 
auf, dass der Vernetzungsprozess von Ceraset PURS® mehr dazu neigt, durch 
die Luft beeinflusst zu werden, als derjenige von Ceraset HTT1800®. 
 









































































Abb. 20: Ableitung der komplexen Viskosität nach der Zeit erhalten für die Proben 
aus Ceraset HTT1800®: a) Proben nur mit Luftkontakt am Rand (CP), b) Proben, 
deren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren (PP) 
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Andererseits weisen die bei 140 °C vernetzten Ceraset HTT1800®-Proben 
stärkere Unterschiede in ihrer Ableitung der komplexen Viskosität auf als die bei 
120 °C vernetzten. Die bei 140 °C vernetzten Proben mit mehr Luftkontakt (PP) 
erreichen ihren maximalen Wert in einer kürzeren Zeit (1,500 s), während die mit 
einer kleineren der Luft ausgesetzten Oberfläche (CP) eine längere Zeit (5,000 s) 
benötigen. Dies könnte eine Folge der besseren Diffusion der Luftkomponenten 
bei höheren Temperaturen sein. Weil es bei 140 °C mehr verfügbare Energie für 
die Diffusion gibt, kann die Vernetzung schneller ablaufen und die Entwicklung 
kann sich über eine längere Zeit fortsetzen. 
 
Die Ceraset PURS®- und die Ceraset HTT1800®-Proben weisen einen 
anderen wichtigen Unterschied in ihren Ableitungen der komplexen Viskosität für 
die zwei Luftexpositionen auf. Die Ceraset PURS®-Proben weisen zwischen den 
Proben, welche nur am Rand Luftkontakt haben, und denen, deren vollständige 
Oberfläche der Luft ausgesetzt ist, höhere Unterschiede in den Ableitungsgrößen 
auf als die entsprechenden Ceraset HTT1800®-Proben, insbesondere bei 140 °C. 
Dieses Ergebnis liefert einen weiteren Hinweis darauf, dass der Vernetzungspro-
zess der Ceraset PURS®-Proben dazu neigt, mehr dem Einfluss durch die Luft zu 
unterliegen, als der bei den Ceraset HTT1800®-Proben ablaufende. 
 
Die Vernetzungszeiten werden, wie im Fall von Ceraset PURS, anhand 
der Zeiten bestimmt, zu denen beide dynamischen Module (G‘, G‘‘) den gleichen 
Wert aufweisen (Gelpunkt). Abb. 21 a) und b) zeigen die Entwicklung dieser Mo-
dule während des Vernetzungsprozesses bei unterschiedlichen Temperaturen für 
die Proben, welche nur am Rand Luftkontakt ausgesetzt waren, beziehungsweise 
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Abb. 21: Dynamische Moduln der Proben aus Ceraset HTT1800® während der 
Vernetzung bei verschiedenen Temperaturen: a) Proben nur mit Luftkontakt am 
Rand (CP), b) Proben, deren ganze Oberflächen mit der Luft in Kontakt waren 
(PP) 
  
Tabelle 8: Vernetzungszeit erhalten für die Proben aus Ceraset HTT1800® mit 
den verscheidenen Messeinrichtungen: CP und PP 
Temperatur 
[°C] 
Vernetzungszeit für die Proben, 
welche nur am Rand der Luft 
ausgesetzt sind (CP) [s] 
 
Vernetzunszeit für die Proben, 
deren vollständige Oberfläche in 
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Wie aus Tabelle 8 und Abb. 21 a) und b) hervorgeht, weichen die Vernet-
zungszeiten in den Prozeduren für die Ceraset HTT1800®-Proben nicht so sehr 
ab wie im Fall von Ceraset PURS®. Dieses Verhalten ist ein weiterer Hinweis da-
rauf, dass die Ceraset PURS®-Vernetzung mehr dem Einfluss durch die Luft un-
terliegt als die von Ceraset HTT1800®. 
 
Abb. 22 a) und b) zeigen einen Vergleich zwischen den Entwicklungen der 
komplexen Viskosität der Ceraset PURS®- und Ceraset HTT1800®-Proben, deren 
vollständige Oberfläche während der Vernetzung bei 120 °C beziehungsweise 
140 °C der Luft ausgesetzt ist. Beim Aushärten bei 120 °C weist Ceraset PURS® 
höhere Werte auf, bis beide Werkstoffe den gleichen Höchstwert erreichen. Weite-
res Aufheizen führt nicht zu Änderungen in der Viskosität. Andererseits weist 
Ceraset HTT1800® beim Vernetzen bei 140 °C höhere Werte auf. Diese Tendenz 
könnte eine Folge der Unterschiede in der Diffusion bei verschiedenen Tempera-
turen in den vernetzten Ceraset PURS®- und den Ceraset HTT1800®- Proben 
sein. 
 
Wie oben erwähnt ist beobachtet worden, dass Ceraset PURS® oberhalb 
von 100 °C zu vernetzen beginnt; dies wird als ein Hinweis auf eine höhere 
Reaktivität dieses Materials mit den Luftkomponenten angesehen. Angesichts die-
ser Eigenschaft könnte man erwarten, dass dieser Werkstoff seine Viskosität 
schneller erhöht als Ceraset HTT1800® bei 120 °C und 140 °C. Jedoch liefern die 
Ergebnisse für die erhaltene Ableitung der komplexen Viskosität der Ceraset 
HTT1800®-Proben den Hinweis, dass die Luftkomponenten bei 140 °C noch fähig 
sind, in den vernetzten Proben zu diffundieren, was so zur Fortsetzung der Aus-
härtungsreaktion führt. Diese bessere Diffusion in der Ceraset HTT1800®-Probe 
bei 140 °C erzeugt höhere Werte bei der komplexen Viskosität als die für die 































 Ceraset PURS 
































 Ceraset PURS 




Abb. 22: Vergleich der komplexen Viskosität erhalten für die Proben aus Ceraset 
PURS® und Ceraset HTT1800®, deren ganze Oberflächen während der Vernet-
zung mit der Luft in Kontakt waren (PP), bei verschiedenen Temperaturen:    a) 
120°C, b) 140°C 
 
Die mit der Couette-Messeinrichtung (kleine Probenoberfläche mit der 
Luftatmosphäre in Kontakt) durchgeführten Messungen stimmen mit den für die 
Kegel-Platte- und Platte-Platte-Fälle beobachteten Tendenzen überein. Abb. 23 a) 
und b) zeigen die für die Ceraset PURS®-Proben erzielten Ergebnisse mit (keine 
Diffusion der Luftkomponenten ins Material) beziehungsweise ohne (Diffusion der 
Luftkomponenten ins Material möglich) eine Silikonöldichtung [135]. Es kann fest-
gestellt  werden, dass keine der mit dem Silikonöl isolierten Proben irgendeine  
Veränderung in ihren rheologischen Eigenschaften während der Zeitabtastungen 
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zeigt. Andererseits zeigten die Proben mit Luftkontakt (die nicht abgedichteten), 
dass die Vernetzung gemäß den Tendenzen ablief, die in den Messungen beo-
bachtet werden, bei denen die Probe in CP- und PP-Konfigurationen der Luft aus-
gesetzt ist. Diese Ergebnisse weisen darauf hin, dass die Luftatmosphäre die 
Entwicklung der Vernetzungsreaktion von Ceraset PURS® beeinflusst. 
 



















































Abb. 23: Komplexe Viskosität erhalten mit der Couette-Messeinrichtung für die 
Proben aus Ceraset PURS® während der Vernetzung bei verschiedenen Tempe-
raturen: a) ohne Silikonölabdichtung, b) mit Silikonölabdichtung. 
 
Andererseits können in Abb. 24 a) und b) die für die rheologischen Eigen-




Silikonölisolierung beobachtet werden. In dieser Abb. zeigt sich, dass Ceraset 
HTT1800® die gleichen Tendenzen aufweist wie Ceraset PURS®. Im einzigen 
Fall, in dem eine Vernetzungsreaktion festgestellt wird, ist die Probe ohne Silikon-
öldichtung und daher der Luft ausgesetzt. Jedoch zeigt dieses Ergebnis auch auf, 
dass die für Ceraset HTT1800® bei 140 °C beobachtete höhere komplexe Viskosi-
tät in Bezug auf Ceraset PURS® für die Proben, deren vollständige Oberfläche in 
Luftkontakt ist, eine Folge einer besseren Diffusion der Luftkomponenten und nicht 
einer thermisch aktivierten Vernetzungsreaktion ist. Da bei der isolierten Ceraset 
HTT1800®-Probe bei 140 °C keine Reaktion festgestellt wird, muss die Möglich-
keit einer thermisch aktivierten Aushärtungsreaktion verworfen werden. 



















































Abb. 24: Komplexe Viskosität erhalten mit der Couette-Messeinrichtung für die 
Proben aus Ceraset HTT1800® während der Vernetzung bei verschiedenen Tem-
peraturen: a) ohne Silikonölabdichtung, b) mit Silikonölabdichtung. 
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Abb. 25 a) und b) zeigen die für beide, Ceraset PURS® und Ceraset 
HTT1800®, im ersten Aufheizschritt unter Stickstoff- beziehungsweise Sauerstoff-
atmosphäre erzielten Ergebnisse der DSC-Untersuchungen. In Abb. 25 a) zeigt 
sich, dass unter Inertatmosphäre im Temperaturbereich von 50 °C bis 200 °C kein 
exothermer Prozess (Vernetzungsreaktion) für eines der Polysilazane festgestellt 
werden kann. Dieses Verhalten stimmt mit den für die rheologischen Eigenschaf-
ten beider Werkstoffe erzielten Ergebnissen überein. Weiterhin kann in Abb. 25 b) 
beobachtet werden, dass ein exothermer Prozess stattfindet. Jedoch läuft dieser 
Prozess bei höheren Temperaturen als 140 °C, oberhalb von den für die 
rheologische Charakterisierung verwendeten, ab. Dennoch zeigt dieses Verhalten 
auf, dass der in der Luft präsente Sauerstoff die Änderungen der rheologischen 
Eigenschaften von Ceraset PURS® und Ceraset HTT1800® bei den untersuchten 
Temperaturen (120 °C und 140 °C) nicht beeinflusst. Des Weiteren liefert dies den 
Beweis, dass die Luftfeuchtigkeit der Einflussfaktor für die rheologischen Eigen-
schaften sein kann, da der in den DSC-Untersuchungen verwendete Sauerstoff 
keine Feuchtigkeit aufweist. Um den Effekt der Luftfeuchtigkeit auf das Vernet-
zungsverhalten der beiden Polysilazane zu verdeutlichen, werden ex situ FTIR-
spektroskopische Messungen für bei Temperaturen von 120 °C und 140 °C unter 
Inert- und Luftatmosphäre ausgehärteten Proben durchgeführt. 
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   a)     b) 
 
Abb. 25: Vergleich der DSC-Thermogramme erhalten für die Proben aus Ceraset 






Abb. 26 und 27 zeigen die Spektren für Proben von Ceraset HTT1800®, 
welche mit unterschiedlichen Zeiten unter Argon- beziehungsweise Luftatmosphä-
re auf 120 °C und 140 °C aufgeheizt werden. In beiden Abbildungen zeigt sich, 
dass die unter Inertatmosphäre aufgeheizten Proben keine Änderung gegenüber 
dem unbehandelten HTT1800® erfahren. Jedoch zeigt sich bei Aufheizen der 
Proben unter Luftatmosphäre ein neues Band um 764 cm-1, insbesondere bei 
140 °C nach 5,400 s. Dieses Band entspricht der Anwesenheit von 
Siloxaneinheiten (-Si-O-). 
 
Die Ergebnisse für die IR-Spektroskopie-Charakterisierung der bei unter-
schiedlichen Zeiten unter Argon- und Luftatmosphäre bei 120 °C und 140 °C auf-
geheizten Ceraset PURS®-Proben sind in Abb. 28 beziehungsweise Abb. 29 dar-
gestellt. Es können die gleichen Tendenzen wie im Fall von Ceraset HTT1800® 
festgestellt werden: keine Änderungen hinsichtlich des unbehandelten Polymers 
unter Inertatmosphäre und der Anwesenheit des Siloxanbandes beim Aufheizen 
unter Luftatmosphäre. 
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 a)  b) 
 
Abb. 26: FT-IR-Spektren aufgenommen für Proben aus Ceraset HTT1800® wäh-
rend der Vernetzung bei 120 °C: a) unter Argonatmosphäre, b) unter Sauerstoff-
atmosphäre (a = N-H, b = C-H, c = Si-H, d = C-H, e = Si-CH3, f = Si2-N-H, g = Si-
CH3, h = Si-O-Si). 
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Luftatmosphäre bei 140°C 
 
 a) b) 
 
Abb. 27: FT-IRSpektren aufgenommen für Proben aus Ceraset HTT1800® wäh-
rend der Vernetzung bei 140 °C: a) unter Argonatmosphäre, b) unter Sauerstoff-
atmosphäre (a = N-H, b = C-H, c = Si-H, d = C-H, e = Si-CH3, f = Si2-N-H, g = Si-
CH3, h = Si-O-Si). 
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 a) b) 
 
Abb. 28: FT-IR-Spektren aufgenommen für Proben aus Ceraset PURS® während 
der Vernetzung bei 120 °C: a) unter Argonatmosphäre, b) unter Sauerstoffatmo-
sphäre (a = N-H, b = C-H, c = Si-H, d = C-H, e = Si-CH3, f = Si2-N-H, g = Si-CH3, 
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 a)  b) 
  
Abb. 29: FT-IR-Spektren aufgenommen für Proben aus Ceraset PURS® während 
der Vernetzung bei 140 °C: a) unter Argonatmosphäre, b) unter Sauerstoffatmo-
sphäre (a = N-H, b = C-H, c = Si-H, d = C-H, e = Si-CH3, f = Si2-N-H, g = Si-CH3, 
h = Si-O-Si). 
 
Die IR-Spektren der wärmebehandelten Proben beider Polysilazane wei-
sen darauf hin, dass Hydrolyse- und Polykondensationsreaktionen stattfinden. 
Somit reagiert Wasser mit der Silicium-Stickstoff-Verbindung, um Silanolgruppen 
zu bilden. Diese Silanole kondensieren  zu Siloxaneinheiten,  die folglich zu einem 
Ansteigen des Vernetzungsgrads der Polysilazane (siehe Schema 4b)) führen. 
Jedoch wird HTT1800® nur dem Reaktionspfad b) unterzogen, wohingegen 
Ceraset PURS® zusätzlich, wie in Schema 4c) beschrieben, reagieren kann. Die 
rheologischen Untersuchungen zeigen auf, dass die hydrolytische Eliminierung 
von 1-Phenylharnstoff vermutlich bei niedrigeren Temperaturen abläuft als die 
Aufspaltung von Si-N-Verbindungen im Fall von Wasserstoff- oder Vinylsubstituti-






















Ceraset HTT1800 :  x = 0.2, y = 0.8, z = 0 
Ceraset PURS :  x = 0.2, y = 0.75-0.79, z = 0.01-0.05
R = H, -CH=CH2












































































Schema 4: Hydrolyse und weitere Polykondensation beobachtet in den untersuch-
ten Polysilazanen: a) ursprüngliche Polysilazane, b) Polykondensation bei 





Weil die Vernetzung der beiden Polysilazane unter Inertatmosphäre 
durchgeführt werden muss, um ein homogenes Produkt zu erhalten und die 
Polysilazanstruktur zu behalten, ist dieser Lösungsansatz nicht wirtschaftlich und 
erfüllt nicht das Anforderungsprofil. Bei einer Vernetzung unter Luftatmosphäre 
wird das Material an der Oberfläche mit der Luftfeuchtigkeit reagieren (Hydrolyse), 
sodass sich die Eigenschaften des Materials in der Mitte und desjenige an der 
Oberfläche stark voneinander unterscheiden werden. Obwohl die Vernetzung un-
ter Argon oder Stickstoff durchgeführt werden könnte, wird die Wirtschaftlichkeit 
des Prozesses nicht verbessert, weil die weitere thermoplastische Verarbeitung 
auch unter Inertatmosphäre durchgeführt werden muss. Bei einer thermoplasti-
schen Verarbeitung unter Luftatmosphäre werden die Polysilazane in einer Umge-
bung mit Luftfeuchtigkeit wieder aufgewärmt, somit die Öberflache der Schmelze 
hydrolysiert und ein unhomogenes Produkt erhalten wird. Deswegen wird  dieser 
Lösungsansatz nicht weiter verfolgt.   
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3.2 Si-basierte Polyimide 
 
3.2.1 Synthese Si-basierter Polyimide  
 




nyldisiloxan. Tabelle 9 zeigt die in dieser Arbeit angewendete Bezeichnung für 
jedes Monomer. Außerdem sind diese Monomere in Abb. 30 zusammengestellt.  
 




















Als Ausgangssubstanzen für die Synthese der Monomere wurden Brom-
anilin (p- oder m-Isomer) und ein Organylhalogensilan (Dichlordiphenylsilan oder 
Trichlorphenylsilan) oder ein halogensubstituiertes Disiloxan (1,3-Dichlorotetra-
phenyldisiloxan) eingesetzt. Abb. 31 zeigt diese Ausgangssubstanzen. 
 
Im ersten Schritt wurde die Aminogruppe des Bromanilins mittels einer 
Reaktion mit Tertbutyldicarbonat (Boc2O) geschützt. Das Produkt dieser Reaktion 
fiel aus und wird mit Wasser gewaschen. Das modifizierte Bromanilin wird mit Hilfe 
von Butyllithium fünf Stunden bei -80 °C lithiiert und anschließend mit dem halo-
gensubstituierten Silan oder Disiloxan fünf Stunden bei -80 °C umgesetzt. Beide 
Reaktionen werden in Inertatmosphäre mittels der Schlenktechnik durchgeführt. 
Nach diesen Reaktionen wird das Lösemittel unter Vakuum entfernt. Das Produkt 
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H2N NH2













  c) 
Abb. 30: Synthetisierte Monomere: A) p-Monsil und m-Monsil, B)   p-Monsilox und 
m-Monsilox, C) p-Monleiter und m-Monleiter 
 
    
Br
NH2                             
Cl
Si






    
      a)                                              b)                                                  c) 
                                    
SiCl O Si Cl
 
d) 
Abb. 31: Angewendete Ausgangssubstanzen: a) p- und m-Bromanilin, b) 
Dichlordiphenylsilan, c) Trichlorphenylsilan und d) 1,3-Dichlorotetraphenyldisi-
loxan 
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Im vierten Schritt wird die Schutzgruppe mittels einer Reaktion mit Trifluor-
essigsäure entfernt. Als Lösemittel wird Toluol benutzt. Die Reaktion dauert 3 
Stunden und wird bei RT durchgeführt. Danach wird das Lösemittel unter Vakuum 
entfernt. Das Produkt wird mit Wasser gewaschen.  
 
Das erhaltene Monomer wird mit einem Tetracarboxyldianhydrid in einem 
polaren Lösemittel (Dimethylacetamid) für 24 Stunden umgesetzt, um eine 
Polyamidsäure zu erhalten. Als Tetracarboxyldianhydride werden Benzol-1,2,4,5-
tetracarbonsäure-1,2,4,5-dianhydrid, 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredian-
hydrid und 4,4'-Oxydiphthalsäureanhydrid eingesetzt. Diese Verbindungen sind in 
Abb. 32 zusammengestellt und Tabelle 10 zeigt die in dieser Arbeit angewendete 
Bezeichnung für jedes von diesen Dianhydriden. Eine anschließende thermische 
Behandlung der Dimethylacetamid-Lösung der Polyamidsäure (150 °C, 12 Stun-
den) lieferte das Silicium-basierte Polyimid.  
 
 


































Abb. 32: Eingesetzte Dianhydride: a) Benzol-1,2,4,5-tetracarbonsäure-1,2,4,5-
dianhydrid, b) 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid und c) 4,4'-
Oxydiphthalsäureanhydrid. 
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1. Boc2O / H2O / RT 
2. BuLi / THF / Hexan / -80 °C 
3. THF / Hexan / -80 °C 
4. H2O 
5. TFA / Toluol / RT 
6. DMac / RT 
7. DMac / 150 °C   
 
 
Tabellen 11 und 12 zeigen die in dieser Arbeit angewendete Bezeichnung 
für die Zwischenprodukte der Synthese bzw. für die synthetisierten Polymere.  
 
Die komplette Sammlung der aufgenommenen Spektren der synthetisier-












































Die erhaltenen Spektren weisen darauf hin, dass die Herstellung von p-
Bocanil und m-Bocanil erfolgreich ist. Alle Spektren (IR und NMR) zeigen deutlich 
die Einbringung der Carbamatgruppe (Boc-Schutzgruppe) (Signale bei 1.37 ppm 
und 8.43 ppm in Abb. 33) in beiden Isomeren des Bromanilins. Die Integration der 
1H-NMR-Spektren entspricht der Anzahl von Wasserstoffatomen (Phenylring und 
Carbamatgruppe), die in den Verbindungen anwesend sind (siehe Abb. 33). Au-
ßerdem zeigen die 1H-NMR-Spektren der beiden Isomere auch verschiedene 
chemische Verschiebungen für die Wasserstoffatome im Phenylring. Dieses Ver-
halten weist darauf hin, dass die räumliche Gestalt der Wasserstoffatome des 
Phenylringes in den beiden Verbindungen unterschiedlich ist. Dieses Ergebnis ist 
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Tabelle 12: Die im Rahmen dieser Arbeit angewendete Bezeichnung für die syn-
thetisierten Polymere 




























































Ein anderer wichtiger Hinweis für den Reaktionserfolg ist die Erzeugung 
von Gas nach der Umsetzung des Ditertbutyldicarbonats (d. h. das Reaktionsge-
















Abb. 33: 1H-NMR Spektrum von p-Bocanil; 
1H (500MHz, THF-d 8): δ(ppm) = 1.37 (s, 9H, -CH3); 7.23 (d, 2H, Phenyl); 7.29 (d, 
2H, Phenyl); 8.43 (s, 1H,  -NH-). 
 
 
3.2.1.1  Silanpolyimide 
 
Die Umwandlung von p-Bocanil und m-Bocanil zu p-Monsil bzw. m-Monsil 
wird mittels NMR- und IR-Spektroskopie verfolgt. Die aufgenommenen Spektren 
weisen darauf hin, dass beide Isomere des Silan-basierten Monomers (Monsil) 
erhalten wurden. 
 
Nach der Umsetzung mit Dichlordiphenylsilan zeigen die 13C-NMR- und 
IR-Spektren der beiden Isomere die charakteristischen Signale der Silicium-
Kohlenstoff-Bindung. Da die 29Si-NMR-Spektren beider Isomere ein einziges Sig-
nal bei -42 ppm (siehe Abb. 34) zeigen, das nicht dem Dichlordiphenylsilan 
(δ = 6.33 ppm [136]) entspricht, weisen diese Spektren darauf hin, dass das Di-
chlordiphenylsilan reagiert hat. 
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Abb. 34: 29Si-NMR-Spektrum von p-Bocsil 
 
Ein anderer Hinweis für den Reaktionserfolg ist die Erzeugung einer wei-
ßen Suspension nach der Addition der Butyllithiumlösung im Reaktionsgemisch 
des p-Bromanils. Diese Suspension ist ein Hinweis der Erzeugung des lithiierten 
Zwischenprodukts, da diese Verbindung schwer löslich ist. Außerdem wird diese 
Suspension nach der Umsetzung des Dichlordiphenylsilan zu einer gelben Lö-
sung, was der Umwandlung des lithiierten Zwischenprodukts zur Silanverbindung 
entspricht. Da das lithiierte Produkt temperaturempfindlich ist (d. h., es zersetzt 
sich ab -50 °C), kann es nicht mittels spektroskopischer Methoden untersucht 
werden. Im Fall vom m-Bocanil-Reaktionsgemisch wird die weiße Suspension 
nicht beobachtet, da die räumliche Gestalt des m-Isomers die Solvatisierung des 
lithiierten Zwischenprodukts ermöglicht. Trotzdem weisen die NMR- und IR-
Spektren auf die erfolgreiche Einbringung des Silans auch bei dem m-Isomer hin. 
 
Andererseits weisen die 1H-Spektren darauf hin, dass das Butyllithium das 
Wasserstoffatom des Amids in der Carbamatgruppe (Signal bei 8.57 ppm in Abb. 
35) nicht angegriffen  hat (d. h., die Amingruppe des Bromanilins wurde erfolgreich 
geschützt). Nach der Umsetzung des Dichlordiphenylsilans sind die Signale der 
Carbamatgruppe (Signal bei 1.37 ppm und 8.57 ppm in Abb. 35) noch zu sehen 
und die Integration der Spektren passt zur Anzahl von Wasserstoffatomen (siehe 
Abb. 35), die bei den beiden Isomeren der Bocsil-Verbindung anwesend sind.   

















Abb. 35: 1H-NMR-Spektrum von p-Bocsil; 
1H (500MHz, THF-d 8): δ(ppm) = 1.37 (s, 18H, -CH3); 7.04 (t, 4H, Phenyl CH); 
7.22 (d, 8H, Phenyl CH); 7.32 (d, 4H, Phenyl CH); 7.37 (d, 2H, Phenyl CH); 8.57 
(s, 2H, -NH-) 
 
 
 Nach den erhaltenen IR- und NMR-Spektren war die Entfernung der Boc-
Schutzgruppe erfolgreich. Nach dem Einsatz der Trifluoressigsäure sind die Sig-
nale der Carbamatgruppe in den Spektren nicht mehr zu beobachten. Stattdessen 
tauchen Aminsignale auf. In den IR-Spektren (siehe Abb. 36) wird das breite cha-
rakteristische Band der Amidgruppe im Bereich von 3,250 cm-1 bis 3,750 cm-1 zu 
zwei starken Bändern in demselben Bereich. Diese zwei Bänder sind charakteris-
tisch für die primären Amine (-NH2). 
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Abb. 36: FT-IR-Spektrum von m-Monsil; 
IR: ν (cm-1) = 3462 (m, -NH2); 3372 (s, -NH2); 1430 (s, Si-C Phenyl); 1120 (m, Si-C 
Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl) 
 
 
Andererseits wird die Erzeugung von Gas nach dem Einsatz der Trifluor-
essigsäure beobachtet. Das weist darauf hin, dass die Entfernung der 
Carbamatgruppe stattgefunden hat, da ein Nebenprodukt der Reaktion CO2 (ein 
Gas) ist. 
 
Da die erhaltenen Monsil-basierten Polyimide unlöslich in gewöhnlichen 
deuterierten Lösemitteln (d. h. THF-D8, Aceton-D6) sind, werden diese Polymere 
nur mittels IR-Spektroskopie untersucht. Die aufgenommenen Spektren weisen 
auf Imidgruppen in der Struktur der Polymere aus beiden Isomeren des Monsils 
durch ein Band im Bereich von 1,770 cm-1 bis 1,790 cm-1 (Siehe Abb. 37) hin. Aus 
diesem Grund kann die Herstellung von Silan-basierten Polyimiden mittels der 





















Abb. 37: FT-IR-Spektrum von p-Polsil; 
IR: ν (cm-1) = 1773 (m, Imid); 1716 (s, -C = O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 1120 (s, Si-
C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 
3.2.1.2  Siloxanpolyimide 
 
Die Synthese von Siloxan-basierten Polyimiden aus p-Bocanil und m-
Bocanil wird auch mittels NMR- und IR-Spektroskopie verfolgt. Die Spektren wei-
sen darauf hin, dass die Siloxan-basierten Monomere (p- und m-Isomere) und die 
entsprechenden Polyimide erhalten werden.  
 
Die 29Si-NMR-Spektren des p- und m-Isomers von Bocsilox zeigen ein 
einziges Signal bei -44 ppm (siehe Abb. 38), das nicht dem 1,3-
Dichlorotetraphenyldisiloxan (δ = -18 ppm [136]) entspricht. Das ist ein Hinweis 
darauf, dass das Dichlorotetraphenyldisiloxan reagiert hat und dass die erhaltene 
Si-Bindung anders als die des Si-Atoms von Diphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-
yl)phenyl)-silan ist.  
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Abb. 38: 29Si-NMR-Spektrum von p-Bocsilox 
 
 
Andererseits sind die charakteristischen Bänder für primäre Amine 
(ν = 3,250 cm-1 bis 3,750 cm-1) in den IR-Spektren von p- und m-Monsilox zu se-
hen (siehe Abb. 39). Diese Signale weisen darauf hin, dass die Boc-Schutzgruppe 
entfernt wird. Nach diesen Ergebnissen kann festgestellt werden, dass das 
Monsilox (p- und m-Isomer) erhalten wird. 
 


























Abb. 39: FT-IR-Spektrum von m-Monsilox; 
IR: ν (cm-1) = 3605 (m, -NH2); 3381 (s, -NH2); 1427 (s, Si-C Phenyl); 1120 (s, Si-C 






Wie bei den Monsil-basierten Polyimiden zeigen die IR-Spektren der 
Monsilox-basierten Polymere das charakteristische Imidband im Bereich von 
1,770 cm-1 bis 1,790 cm-1 (siehe Abb. 40). Das ist ein Hinweis darauf, dass die 
Siloxan-basierten Polyimide erhalten wurden. Aus diesem Grund kann festgestellt 
werden, dass die entwickelte Synthesemethode für die Herstellung von 
Polyimiden, die aus Siloxan-basierten Diaminen bestehen, geeignet ist.        
 

















Abb. 40: FT-IR-Spektrum von m-Phenopolsilox; 
IR: ν (cm-1) = 1780 (m, Imid); 1708 (s, -C=O); 1430 (m, Si-C Phenyl); 1110 (s, Si-C 
Phenyl); 1067 (m, Si-O); 704 (s, Si-C Phenyl). 
 
     
3.2.1.3  Leiterpolyimide 
 
Die Zwischen- und Endprodukte der Synthese der Leiterpolyimide werden 
mittels verschiedener spektroskopischer Methoden (NMR, IR, und Massenspek-
trometrie) untersucht. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen weisen darauf hin, 
dass die gewünschten Leiterstrukturen erhalten werden. 
 
Nach der Umsetzung mit dem Trichlorphenylsilan zeigen die 29Si-NMR-
Spektren ein einziges Signal bei -25 ppm (siehe Abb. 41). Diese chemische Ver-
schiebung entspricht nicht der von Trichlorphenylsilan (δ = -0.3 ppm [136]). Das 
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weist darauf hin, dass das Trichlorphenylsilan reagiert hat und dass die erhaltene 
Verbindung anders als Bocsilan und Bocsilox ist.  
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Abb. 41: 29Si-NMR-Spektrum von p-Bocleitercl 
 
 
Andererseits weisen die IR-Untersuchungen darauf hin, dass die Chlor-
Silicium-Bindung noch anwesend ist (Bande bei 650 cm-1 in Abb. 42). 
 
























Abb. 42: FT-IR-Spektrum von p-Bocleitercl; 
IR: ν (cm-1) = 3417 (s, -NH-); 2977 (s, -CH3); 1698 (s, C=O); 1430 (s, Si-C Phenyl); 






Da die Ergebnisse der Massenspektroskopie Molekülfragmente schwerer 
als m/z = 500 zeigen, kann festgestellt werden, dass zwei geschützte Anilingrup-
pen im Molekül anwesend sind. Außerdem weisen leichtere Molekülfragmente auf 
die Anwesenheit von zwei Carbamatgruppen im Molekül hin (siehe Tabelle 13).  
 
Tabelle 13: MS-Ergebnisse erhalten für Chlorphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-
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Die Integration der 1H-NMR-Spektren weist auch darauf hin, dass zwei 
Carbamatgruppen im p- bwz. m-Isomer der Verbindung anwesend sind (Signale 
bei 1.36 ppm und 8.59 ppm im Abb. 43). Somit kann festgestellt werden, dass nur 
ein Chloratom in der Struktur übrig bleibt. Das weist darauf hin, dass Bocleitercl 
erhalten wurde.               
 












Abb. 43: 1H-NMR-Spektrum von p-Bocleitercl; 
1H (500MHz, THF-d 8): δ(ppm) = 1.36 (s, 18H, -CH3); 6.93 (d, 3H, Phenyl CH); 
7.29 (te, 6H, Phenyl CH); 7.8 (d, 4H, Phenyl CH); 8.59 (s, 2H, -NH-). 
 
 
Aufgrund der Größe des Bocanilins können nur zwei Chloratome des 
Thrichlorphenylsilans mit dem lithiierten Zwischenprodukt  reagieren. Da das 
Bocanilin aus einem Phenylring und einer Carbamatgruppe besteht, ist diese Ver-




chlorphenylsilan, verhindern sie (sterische Hinderung), dass ein drittes lithiiertes 
Bocanilin sich dem übrigen Chloratom nähern könnte.      
 
Nach der Umsetzung von Bocleitercl mit Wasser wird eine Verschiebung 
von -80 ppm in den 29Si-NMR-Spektren (p- und m-Isomer) beobachtet (siehe Abb. 
44). Damit kann festgestellt werden, dass sich die chemische Umgebung des 
Siliciumatoms wieder geändert hat. 
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Abb. 44: 29Si-NMR-Spektrum von p-Bocleiter 
 
 
Das ist eine Folge der Reaktivität des Chloratoms, das mit dem Si verbun-
den ist. Dieses Chlor ist sehr reaktiv und reagiert mit Wasser, damit ein Silanol 
erhalten wird. Da das Wasser ein sehr kleines Molekül ist, gibt es keine sterische 
Hinderung. Darüber hinaus ist dieses Silanol auch sehr reaktiv. Aus diesem Grund 
wird es mit anderem Silanol trotz der sterischen Hinderung reagieren. Das Produkt 
dieser Reaktion ist eine Siloxaneinheit. Somit wird p-Bocleiter bzw. m-Bocleiter 
erhalten. Dieses Verfahren wird in Schema 6 gezeigt.  
 






























Schema 6: Herstellung des Boc-geschützten Si-basierten Tetraamins 
 
Die Ergebnisse der IR-Spektroskopie weisen darauf hin, dass diese Reak-
tion stattgefunden hat. Bei den IR-Spektren von Bocleiter taucht das Band der Sili-
cium-Chlor-Bindung nicht mehr auf. Stattdessen ist das Band der Silicium-
Sauerstoff-Bindung im Bereich von 1,000 cm-1 bis 1,050 cm-1 zu sehen (siehe 
Abb. 45).    


























Abb. 45: FT-IR-Spektrum von p-Bocleiter; 
IR: ν (cm-1) = 3367 (s, -NH-); 2982 (s, -CH3); 1696 (s, C=O); 1430 (s, Si-C Phenyl); 






Die IR-Untersuchungen der beiden Isomere von Monleiter sind auch Hin-
weise auf die Kondensation der Silanole. Nach der Entfernung der Schutzgruppe 
tauchen die Bänder von primären Aminen (Bänder im Bereich von 3250  cm-1 bis 
3,750 cm-1 in Abb. 46) auf, und das Band der Siloxaneinheit (Band bei 1,068 cm-1 
in Abb. 46) ist noch zu beobachten.  
 
























Abb. 46: FT-IR-Spektrum von p-Monleiter; 
IR: ν (cm-1) = 3,600 (m, -NH2); 3,385 (s, -NH2); 1,430 (s, Si-C Phenyl); 1,130 (s, Si-
C Phenyl); 1,068 (s. Si-O); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 
 
Andererseits zeigen die Ergebnisse der Massenspektrometrie von p-
Monleiter Fragmente schwerer als m/z = 570. Diese Fragmente können nur anwe-
send sein, wenn das Molekül vier Anilingruppen und zwei Phenylringe in seiner 
Struktur hat (siehe Tabelle 14). Damit kann festgestellt werden, dass die beiden 
Isomeren von Monleiter erhalten wurden. 
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Die IR-Spektren der Monleiter-basierten Polymere (mit dem p- bzw. m-
Isomer) zeigen das charakteristische Imidband im Bereich von 1,770 cm-1 bis 
1,790 cm-1 (siehe Abb. 47). Dieses Ergebnis weist darauf hin, dass die 
Leiterpolyimidstrukturen mit Siloxaneinheiten erhalten werden. Aus diesem Grund 
kann die Herstellung dieser Strukturen mittels der entwickelten Synthesemethode 
als erfolgreich betrachtet werden. Da die Synthese dieser Leiterpolyimidstrukturen 
noch nicht in der Literatur vorhanden ist, liefert die vorliegende Arbeit einen Bei-
trag zur Entwicklung neuartiger Si-basierter Polymere.   
 
Diese Leiterpolyimide mit Siloxaneinheiten könnten ein großes Potenzial 
als Werkstoff für Hochtemperaturanwendungen haben. Da die Imid- und 
Siloxaneinheiten eine hohe thermische Beständigkeit zeigen, wird dieses Material 
stabil bei höheren Temperaturen sein. Außerdem könnte die Beweglichkeit und 
Flexibilität der Siloxaneinheit den Materialmolekülen genügend Bewegungsfreiheit 
für ein thermoplastisches Verhalten einbringen. Wie schon erwähnt ist die Kombi-
nation von thermischer Stabilität und thermoplastischem Verhalten in demselben 
Material schwer zu erhalten. Trotzdem weisen die Eigenschaften der 
Leiterpolysiloxane mit Imideinheiten ein thermoplastisches Material mit hoher 
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thermischer Beständigkeit auf. Ein Material mit beiden Eigenschaften könnte von 
großer Bedeutung als Werkstoff für verschiedene Hochtemperaturanwendungen 
sein, da die thermoplastische Verarbeitung zu einer wirschaftlicheren Herstellung 
von Teilen führen würde. Aus diesem Grund ist es Ziel dieser Arbeit, eine 
Leiterpolysiloxanstruktur mit Imideinheiten zu erhalten 
 
Abb. 47: FT-IR-Spektrum von m-Phenopol-Leiter; 
IR: ν (cm-1) = 1,779 (m, Imid); 1,723 (s, -C=O); 1,428 (m, Si-C Phenyl); 1,130 (s, 
Si-C Phenyl); 1,077 (s, Si-O); 697 (m, Si-C Phenyl) 
 



















3.2.2 Strukturelle Eigenschaften der erhaltenen Si-basierten Polyimide  
 
Um einen Überblick über die Konformation der erhaltenen Monomere und 
Polymere zu bekommen, werden diese Verbindungen mittels Röntgenbeugungs-
methode untersucht. Röntgenpulverdiffraktometrie wird für alle Zwischenprodukte, 
Monomere und Polymere angewendet. Außerdem werden ausgewählte Polyimide 
mittels SAXS und WAXS charakterisiert. Die komplette Sammlung der aufgenom-
menen Röntgendiffraktogramme der synthetisierten Verbindungen ist im Anhang 2 
dargestellt. 
 
Zunächst wird die Umwandlung von Bocanil (p- und m-Isomere) in die Si-
basierten Monomere untersucht. Abb. 48 a) und b) stellen die Röntgen-
diffraktogramme dieser Umwandlung von p-Monsil bzw. p-Monleiter dar.  















a)       b)  
 
Abb. 48: Röntgendiffraktogramme von a) p-Monsil und b) p-Monleiter  
 
 
Alle Verbindungen, außer den Monleiter-Isomeren, zeigen immer scharfe 
Reflexe auf. Nach der Umsetzung mit der Chlorsilanverbindung und Wasser ist ein 
breiter Reflex (2θ = 6.8°) in den Diffraktogrammen dieser Verbindungen zu erken-
86                                                                                   Ergebnisse und Diskussion                                                  
nen. Dieser breite Reflex bei 2θ = 6.8° entspricht nach der Bragg-Gleichung einem 
Abstand von 1.29 nm. Röntgenbeugungsuntersuchungen von Leiterpolymeren aus 
reinen Siloxaneneinheiten ergeben, dass dieser Wert dem Abstand zwischen den 
parallelen Ketten (Sauerstoffbrücken) entspricht [113, 114, 115]. Abb. 49 stellt die 
Struktur und die Dimensionen der Siloxaneinheiten eines Leiterpolymers dar. Aus 
diesem Grund weist der breite Reflex bei  2θ = 6.8° auf eine Leitermonomer-






























Abb. 49: Siloxaneinheit eines Leiterpolymers 
 
 
In Abb. 50 sind die Diffraktogramme der erhaltenen Si-basierten Monome-
re zu sehen. In diesem Abbild ist wieder zu erkennen, dass der breite Reflex bei 
2θ = 6.8° charakteristisch für die Monleitermonomere (p- und m-Isomere) ist. Au-
ßerdem ist auch zu beobachten, dass die p-Isomere bei allen Monomeren eine 
höhere Anzahl von Reflexen ergeben. Dieses Verhalten ist eine Folge der ver-
schiedenen räumlichen Gestalten der Amingruppen je nach Isomer. Die Phenyl-
gruppen, die mit den Amingruppen verbunden sind, können frei rotieren. Bei den 
p-Isomeren behalten die Amingruppen ihre Position zueinander trotz der Rotation 
der Phenylgruppen. Im Fall der m-Isomere führt die Rotation der Phenylgruppen 
zu verschiedenen räumlichen Gestalten der Amingruppen. Dieses Verhalten ist in 


























    
   a)              b) 
 
Abb. 51: Konformation der Amingruppen der Si-basierten Monomere je nach Iso-
mer: a) p-Isomer, b) m-Isomer 
 
 
In Abb. 52 sind die Röntgendiffraktogramme der Monsilox-basierten 
Polyimide dargestellt. Wie bei den Monomeren zeigen die p-Isomere-basierten 
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Abb. 52: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen Monsilox-basierten Polymere 
 
 
Wie schon erwähnt ist die Beweglichkeit der Amingruppen im p-Isomer 
aufgrund der Konformation des Moleküls verhindert. Die einzig mögliche räumliche 
Gestalt der Amingruppen im p-Isomer führt zu spröderen, geraderen und symmet-
rischeren Polymerketten in diesen Materialien, als die in den m-Isomer-basierten 
Materialien.  
 
Im Fall der m-Isomer-basierten Materialien erlauben die verschiedenen 
Konformationen der Amingruppen verschiedene räumliche Gestalten an der 
Polymerkette entlang. Somit wird die Symmetrie der Polymerkette gestört und der 
Aufbau einer räumlichen Anordnung (Kristallstrukturen) beschränkt. Die 
Konformationen der Polymerkette, je nach eingesetztem Isomer, sind in Abb. 53 












Abb. 53: Konformationen der Polymerketten je nach eingesetztem Isomer: a) p-




Abb. 54 zeigt die aufgenommenen Röntgendiffraktogramme der p-
Monleiter-basierten Polyimide. In dieser Abbildung ist zu erkennen, dass alle die-
ser Materialien unabhängig des eingesetzten Dianhydrids einen breiten Reflex 
zeigen. Der breite Reflex bei 2θ = 6.8° (1.29 nm) ist bei allen Monleiter-basierten 
Polymeren zu beobachten. Nur bei p-Phenopol-Leiter ist diese Tendenz nicht sehr 
deutlich. Troztdem ist im Diffraktogramm dieses Materials zu erkennen, dass bei 
2θ = 4° ein breiter Reflex auftaucht. Leider sind 2θ-Werte kleiner als 4° außerhalb 
des Messbereichs des Pulverdiffraktometers. Aus diesem Grund ist es nicht mög-
lich, den Reflex richtig aufzulösen. Es wäre möglich, dass wegen der 
Konformation des Phenodianhydrids der Abstand zwischen den Ketten länger ge-
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Abb. 54: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen p-Monleiter-basierten Polymere 
 
Die Ergebnisse der Röntgenpulverdiffraktometrieuntersuchungen weisen 
darauf hin, dass die Monleiter-basierten Polymere eine Leiterstruktur aufweisen. 
Der Abstand, erhalten aus dem 2θ-Wert, entspricht demjenigen zwischen zwei 
parallelen Polymerketten, verbunden durch eine Sauerstoffbrücke. Diese Struktur 
ist auch in den Monomeren zu erkennen.  
 
Drei Polyimide werden mittels SAXS und WAXS untersucht, um mehr In-
formation über die Konformation der Monleiter-basierten Polymere zu bekommen. 
Zunächst wird das Streubild des Phenopol-Materials aufgenommen. Phenopol 
besteht aus einem Diamin (Monsil) und Pyromelliticdianhidrid. Aus diesem Grund 
muss dieses Material eine linearkettige Molekülstruktur haben.  
 
Dann werden zwei Monleiter-basierte Polyimide untersucht: Pol-Leiter und 
Pol-Leiter ½. Beide Materialien bestehen aus demselben Tetraamindisiloxan 
(Monleiter) und Pyromelliticdianhydrid. Der einzige Unterschied zwischen diesen 
Polyimiden ist das Molekulargewicht. Für die Synthese von Pol-Leitern wurde eine 




dianhydrid per mol von Monleiter) eingesetzt. Nur die Hälfte von Pyromellitic-
dianhydrid (1 mol von Pyromelliticdianhydrid pro mol von Monleiter) wurde für die 
Synthese von Pol-Leiter ½ benutzt. Demzufolge müssen die Polymerketten von 
Pol-Leiter ½ kürzer (niedrigeres Molekulargewicht) sein. Pol-Leiter ½ wird synthe-
tisiert, um den Einfluss der Kettenlänge auf die Konformation des Polymers zu 
untersuchen. 
 
Andererseits ist zu erwarten, dass Pol-Leiter und Pol-Leiter ½, keine 
linearkettige Struktur zeigen. Die Struktur des Tetraamindisiloxanmonomereinheit 
ermöglicht das Wachstum von zwei parallelen Polymerketten, verbunden durch 
eine Sauerstoffbrücke. Folglich ist der Aufbau einer Leiterstruktur in beiden Mate-
rialen zu erwarten. 
 
In Abb. 55 sind die SAXS/WAXS-Streubilder von Phenopol, Pol-Leiter und 
Pol-Leiter ½ abgebildet. In dieser Abb. ist zu erkennen, dass Pol-Leiter und Pol-
Leiter ½ ein sehr ähnliches Streubild ergeben. Beide Materialien zeigen dieselben 
Reflexe bei einem Streuvektor von 2.68 nm-1, 5.68 nm-1 und 8.62 nm-1. Nur im 
Streubild von Pol-Leiter taucht ein breiter Reflex bei einem q-Wert von 4.78 nm-1 
(Reflex 2a im Pol-Leiter-Streubild) auf. Alle q-Werte werden mittels der Bragg-
Gleichung in die entsprechenden Abstände umgerechnet. Die theoretischen Di-
mensionen des Moleküls (Wiederholungseinheiten) werden mit Hilfe der Software 
Chem3D Ultra® (CambrigeSoft) berechnet und mit den erhaltenen Abständen 
verglichen. Es wird festgestellt, dass die von Chem3D berechneten Dimensionen 
zu den aus SAXS/WAXS erhaltenen Abständen passen. Diese Abstände und die 
entsprechenden vorgeschlagenen Wiederholungseinheiten sind in Tabelle 15 und 















































Abb. 55: Streubild ausgewählter Polymere: a) ganzer Messbereich, b) Streuvek-












Tabelle 15: Strukturaufklärung von Pol-Leiter nach den SAXS/WAXS-
Untersuchungen 
Reflexe Streuvektor [nm-1] 
 
Abstand [nm] Einheit 
1a 2.68 2.34 Abstand zwischen Si-Atomen in 
derselben Ketten 
 
2a 4.78 1.31 Abstand zwischen den paralle-
len Ketten 
 
3a 5.68 1.1 Abstand zwischen den paralle-
len Ketten 
  




















O1.1 nm 1.31 nm
0.72 nm
2.34 nm




Nach den Streubildern werden die Kristallstrukturen und die Gitterparame-
ter von Phenopol, Pol-Leiter und Pol-Leiter ½ bestimmt. Die Ergebnisse sind in 
Tabelle 16 gezeigt. In dieser Tabelle ist zu beobachten, dass Pol-Leiter und Pol-
Leiter ½ dieselbe Kristallstruktur mit einem sehr ähnlichen Gitterparameter haben 
und dass Phenolpol eine ganz andere Struktur aufweist. Dieses Verhalten ist eine 
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Folge der Beweglichkeit der Ketten. Weil die parallelen Ketten der Leiterpolymeren 
miteinander mittels einer Sauerstoffbrücke verbunden sind, können ihre Si-Atome 
nicht mehr frei rotieren, und die Moleküle werden steif und flach. Deswegen kön-
nen sie gestapelt werden. Im Gegensatz dazu haben die Silaneinheiten der linea-
ren Ketten von Phenopol diese Hinderung nicht und die Si-Atome können sich 
mehr bewegen. Diese Eigenschaft erschwert den Aufbau einer parallelen räumli-
chen Anordnung wie die Lamellen. 
 
 
Tabelle 16. Kristallstrukture ausgewählter Polyimide 
Polyimide 
 
Kristallstruktur Gitterparameter d [nm] 
Pol-Leiter 
 






Lamellar Kubisch 2.97 
 
 
Diese Ergbenisse weisen darauf hin, dass Leiterstrukturen in Pol-Leiter 
und Pol-Leiter ½ erhalten werden. Der q-Wert des breiten Reflexes (4.78 nm-1) im 
Streubild von Pol-Leiter passt zum Abstand zwischen den parallelen Ketten 
(1.31 nm), der  bei den Röntgenbeugungsuntersuchungen von anderen 
Leiterpolysiloxanen [114, 115] erhalten wurde. Bei Pol-Leiter ½ ist dieser Reflex 
aufgrund der Länge der Ketten nicht deutlich zu erkennen. Da die Polymerketten 
von Pol-Leiter ½ deutlich kürzer sind als die von Pol-Leiter, taucht dieser Reflex 
nicht auf.  
 
Andererseits passen die aus SAXS/WAXS erhaltenen Kristallstrukturen 
(Lammellar) für Pol-Leiter und Pol-Leiter ½ zu den Konformationen der Leiterstruk-
tur. Leitermoleküle sind steif und flach. Demzufolge ist es möglich, die Ketten pa-






3.2.3 Thermische Eigenschaften der erhaltenen Si-basierten Polyimide 
 
Im Folgenden werden die Ergebnisse der Charakterisierung der thermi-
schen Eigenschaften der im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten Polyimide prä-
sentiert. Diese Eigenschaften werden mittels verschiedener Methoden untersucht. 
Die thermische Beständigkeit sowie der Schmelzpunkt aller Polyimide werden mit-
tels STA (TG mit DSC gekoppelt) bestimmt. Außerdem werden die Schmelzpunkte 
mit Hilfe eines Schmelzpunktmessgeräts überprüft. Damit werden die Polyimide 
ermittelt, die das Anforderungsprofil erfüllen. Nur die Polyimide mit dem ge-
wünschten Eigenschaftsprofil werden weiter untersucht (thermooxidative Bestän-
digkeit und  Kristallisationsverhalten). 
 
 
3.2.3.1  Thermische Beständigkeit und Schmelztemperatur  
 
Die thermische Beständigkeit und die Schmelzpunkte der erhaltenen 
Polyimide werden mit Hilfe von STA  unter Argonatmosphäre untersucht.  Die Zer-
setzungstemperatur wird in dieser Arbeit als die Temperatur, bei der ein Ge-
wichtsverlust von 5 % auftritt, definiert. Abb. 57, 58 und 59 stellen die TG-Kurven 
der Monsil-basierten bzw. Monsilox-basierten bzw. Monleiter-basierten Polymere 
dar.  
 
In diesen Abbildungen ist zu erkennen, dass, unabhängig vom angewen-
deten Dianhydrid und Isomer, die Monleiter-basierten Polyimide im Durchschnitt 
eine höhere thermische Beständigkeit als die monsil- und Monsilox-basierten Ma-
terialien zeigen. Diese Tendenz weist darauf hin, dass die Monleiter-basierten 
Polymere aus einer Leiterstruktur bestehen. Um einen Verlust des Molekularge-
wichts (thermische Zersetzung) eines Leiterpolymers zu verursachen, ist es not-
wendig, zwei chemische Bindungen zu zerbrechen. Bei einem linear-kettigen 
Polymer führt die Zerstörung einer Bindung in der Hauptkette zu einem Verlust im 
Molekulargewicht. Aus diesem Grund brauchen die Leiterstrukturen mehr Energie 
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b) 
Abb. 57: TG-Kurve unter Ar-Atmosphäre der Pyromelliticdianhydrid -basierten 
Polymeren: a) p-Isomere, b) m-Isomere 
 




















         






































          
















           
b) 
Abb. 58: TG-Kurve unter Ar-Atmosphäre der Phenodianhydrid-basierten Polyme-

























          

















           
a) 
 



















          
















           
b) 
Abb. 59: TG-Kurve unter Ar-Atmosphäre der Oxydianhydrid-basierten Polymeren: 
a) p-Isomere, b) m-Isomere 
 
Nach den Monleiter-basierten Polymeren zeigen die Monsilox-basierten 
Polyimide die höchste thermische Beständigkeit. Dieses Verhalten ist eine Folge 
der hohen Stabilität der Siloxanverbindung (-Si-O-Si-) in der Hauptkette. Die E0 
dieser Bindung (444 kJ/mol) ist höher als die der Bindung Silicium-Kohlenstoff 
(E0 = 306 kJ/mol) [12]. Demzufolge zersetzen sich die Siloxan-basierten Polymere 
(Monsilox- und Monleiter-basierte Materialien) bei höheren Temperaturen als die 
Verbindungen mit nur Silicium-Kohlenstoff-Bindungen (Monsil-basierte Polymere) 
in ihrer Struktur, obwohl die drei Materialien aus demselben Dianhydrid bestehen. 
Das weist auf einen Einfluss der eingesetzten Diamine auf die thermische Bestän-
digkeit der erhaltenen Polyimide hin.  
 
Die Schmelzpunkte aller Polyimide sowie ihre Löslichkeit in DMAc sind in 
Tabelle 17 aufgeführt. Die Schmelzpunkte werden mit Hilfe eines Schmelzpunkt-
messgeräts bestätigt. In Tabelle 17 ist zu erkennen, dass das eingesetzte 
Dianhydrid einen starken Einfluss auf die thermischen Eigenschaften des 
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Polyimids hat. Nur die Phenodianhydrid- und Oxydianhydrid-basierten Polyimide 
zeigen einen Schmelzvorgang. Dieses Verhalten ist eine Folge der Bewegelichkeit 
innerhalb der Imideinheit je nach dem eingesetzten Dianhydrid. Der innere Teil der 
Imideinheit der Pyromelliticdianhydrid-basierten Polymere besteht aus einem Phe-
nylring, der eine steife Funktionellgruppe ist. Im Gegensatz dazu besteht der inne-
re Teil des Phenodianhydrids und des Oxydianhydrids aus einer Carbonylgruppe 
bzw. einem Sauerstoffatom, die bewegliche Funktionellgruppen sind. Aus diesem 
Grund können die Phenylgruppen der aromatischen Imideinheit der 
Phenodianhydrid- und Oxydianhydrid-basierten Polyimiden unabhängig von-
einander rotieren, da die Carboxylgruppe und das Sauerstoffatom des 
Phenodianhydrids bzw. des Oxydianhydrids dies erlauben. Diese Beweglichkeit 
innerhalb der Imidgruppe ergibt beweglichere und flexiblere Ketten als die der 
Pyromelliticdianhydrid-basierten Materialien, die zu einem Schmelzvorgang füh-
ren. Die Beweglichkeit innerhalb der verschiedenen Imideinheiten ist in Abb. 60 




                




Abb. 60: Beweglichkeit der Imideinheit je nach eingesetztem Dianhydrid: a) 




























Tabelle 17: Schmelzpunkt, Zersetzungstemperatur (unter Ar-Atmosphäre) und 










Nicht schmelzbar 330 Unlöslich 
m-Polsil 
 
Nicht schmelzbar 400 Unlöslich 
p-Phenopolsil 
 
398 460 Unlöslich 
m-Phenopolsil 
 
190 343 Löslich  
p-Oxypolsil 
 
160 336 Löslich 
m-Oxypolsil 
 
140 279 Löslich 
p-Polsilox 
 
Nicht schmelzbar 421 Unlöslich 
m-Polsilox 
 
Nicht schmelzbar 392 Unlöslich 
p-Phenopolsilox 
 
390 460 Unlöslich 
m-Phenopolsilox 
 
183 361 Löslich 
p-Oxypolsilox 
 
190 358 Löslich 
m-Oxypolsilox 
 
170 323 Löslich 
p-Pol-Leiter 
 
Nicht schmelzbar 421 Unlöslich 
m-Pol-Leiter 
 
Nicht schmelzbar 400 Unlöslich 
p-Phenopol-Leiter 
 
405 460 Unlöslich 
m-Phenopol-Leiter 
 
200 361 Löslich 
p-Oxypol-Leiter 
 
235 358 Löslich 
m-Oxypol-Leiter 
 
200 323 Löslich 
 
 
Das Anhydrid ist nicht der einzige Parameter, der das Schmelzverhalten 
bestimmt. Die thermischen Eigenschaften und die Löslichkeit der erhaltenen 
Polyimide hängen auch von dem Isomer des Si-haltigen Diamins ab. Polyimide, 
die aus derselben Dianhydrid- und Diamin-Sorte bestehen, zeigen verschiedene 
Schmelzpunkte, Zersetzungstemperaturen und Löslichkeiten je nach dem Isomer 
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(p- oder m-) des Diamins auf. Die Polymere aus dem p-Isomer des Bromanilins 
haben höhere Schmelzpunkte und neigen zu einer höheren thermische Bestän-
digkeit im Vergleich zu denjenigen aus dem m-Isomer. Zum Beispiel waren die 
Phenodianhydrid-basierten Polyimide mit dem m-Isomer in DMAc löslich, wohin-
gegen die entsprechenden Polymere mit dem p-Isomer unlöslich waren.     
 
Diese Tendenzen sind eine Folge der verschiedenen räumlichen 
Konformationen, die die Polymere je nach dem Isomer annehmen können. Die 
Position der Amingruppe im m-Isomer führt zu einer sterischen Hinderung, die das 
Wachstum der Polymerkette während der Polymerisation verhindern. Folglich 
werden niedrigere Molekulargewichte in diesen Polymeren erhalten, wodurch der 
Schmelzpunkt und die Zersetzungstemperatur niedriger als die der Polymere mit 
dem p-Isomer sind. Dieses Verhalten wird schon bei aromatischen Copolyimiden 
festgestellt, wobei die Materialen aus m-Isomer eine niedrigere Glasübergangs- 
und Zersetzungstemperatur als diejenige aus dem p-Isomer gezeigt haben [7, 27, 
54, 56, 59]. Außerdem führen die verschiedenen Konformationen der 
Amingruppen des m-Isomers zu Störungen in der Symmetrie der Polymerketten 
(siehe Abb. 53) dieser Materialien. Damit wird der Aufbau von einer räumlichen 
Anordnung, die für die Erzeugung einer kristallinen Struktur notwending ist, be-
schränkt und die Solvatisierung der Polymerketten der Lösungsmittelmoleküle 
vereinfacht.      
 
Die Ergebnisse der Charakterisierung der thermischen Eigenschaften und 
die Löslichkeit der erhaltenen Polyimide weisen darauf hin, dass das Eigen-
schaftsprofil der Polymere mittels des Einsatzes der verschiedenen Isomere der 
Si-haltigen Diamine gesteuert werden kann.   
 
Nach den Ergebnissen wurde festgestellt, dass die Phenodianhydrid-
basierten Polyimide aus dem p-Isomer des Bromanilins (p-Phenopol, p-
Phenopolsilox, p-Phenopol-Leiter) das Anforderungsprofil einer thermoplastischen 
Verarbeitung erfüllen könnten, da diese Materialien eine Zersetzungstemperatur 






3.2.3.2  Vergleich der thermischen Beständigkeit ausgewählter Si-Polyimide mit 
der des kommerziellen, rein organischen Polyimids Kapton® 
 
Zurzeit werden verschiedene Polyimide synthetisiert und einige davon 
sind schon käuflich zu erwerben. Kohlenstoff-basierte Polyimide [6, 7, 18, 19, 25] 
und Poly(imide-siloxan)-Blockcopolymere [4, 41, 42, 43] sind aus der Literatur be-
kannt. Ein von den kommerziell erhältlichen Kohlenstoff-basierten Polyimiden ist 
Kapton® der Firma Dupont. Die thermischen Eigenschaften dieses Polyimids wer-
den untersucht und mit denjenigen der ausgewählten Polyimide (p-Phenopol, p-
Phenopolsilox, p-Phenopol-Leiter) verglichen. Abb. 61 stellt den Ablauf der Zer-
setzung dieser Materialien dar. Außerdem sind die TG-Kurven gekoppelt mit DSC 
von Kapton® und den ausgewählten Polyimiden in Abb. 62 aufgezeigt.      
 
Beim Vergleichen dieser Ergebnisse kann festgestellt werden, dass die 
thermische Beständigkeit von Kapton® höher als die der ausgewählten Si-
basierten Polyimide ist. Jedoch haben diese Si-basierten Polyimide zwei große 
Vorteile gegenüber Kapton® und anderen in der Literatur genannten Polyimiden 
[24, 25, 27, 28, 36, 41, 48, 59, 61]: 
 
1. Die Phenodianhydrid-basierten Polyimide aus dem p-Isomer des 
Bromanilins zeigen einen Schmelzvorgang bei mindestens 60 °C un-
ter ihrer Zersetzungstemperatur. Dieser Schmelzvorgang ist mit dem 
endothermen Peak in den DSC-Thermogrammen zu erkennen. Dies 
ergibt ein thermoplastisches Verarbeitungsfenster, das ihre Verfor-
mung mittels Extrusion oder Spritzguss ermöglicht. Das Verarbei-
tungsfenster jedes Si-basierten Polyimids ist in der Tabelle 18 darge-
stellt. 
 
2. Die Kettenstruktur der ausgewählten Polyimide führt zu keiner Mi-
krophasentrennung, da sie nicht aus verschiedenen Blöcken wie bei 
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Abb. 61: TG-Kurve unter Ar-Atmosphäre des kommerziellen Polyimids Kapton® 
und von ausgewählten synthetisierten Polyimiden 
 














































































































































































Abb. 62: TGA gekoppelt mit DSC durchgeführt unter Ar-Atmosphäre des kommer-
ziellen Polyimids Kapton® und von ausgewählten synthetisierten Polyimiden: a) 






Beide Eigenschaften machen die ausgewählten Si-basierten Polyimide zu 
viel versprechenden Werkstoffen für die Herstellung von Bauteilen mit komplexer 
Geometrie für Hochtemperaturanwendungen mittels thermoplastischer Verarbei-
tungsmethoden.     
 
 
Tabelle 18: Thermoplastische Verarbeitungsfenster ausgewählter Si-basierter 











Nicht schmelzbar 585 Keine 
Phenopolsil 
 
398 460 410–440 
Phenopolsilox 
 
390 460 400–440 
Phenopol-Leiter 
 
405 460 410–440 
 
 
Die thermischen Eigenschaften von Kapton® sind eine Folge ihrer chemi-
schen Struktur. Kapton® besteht aus Pyromellticdianhydrid und 4,4‘-
Oxydiphenylamin. Obwohl das Sauerstoffatom des 4,4‘-Oxydiphenylamins die 
Beweglichkeit der Phenylringe, die mit dem Sauerstoffatom verbunden sind, er-
laubt, sind die erhaltenen Polymerketten nicht sehr beweglich, da der innere Teil 
der Imideinheit aus einem Phenylring (steife funktionelle Gruppe) besteht. Aus 
diesem Grund ist die Beweglichkeit der Polymerketten von Kapton® sehr be-
schränkt.  
 
Im Fall vom Phenopolsil ist die Imideinheit beweglicher als die von 
Kapton®, da die Carbonylgruppe (bewegliche funktionelle Gruppe) die Beweglich-
keit der Phenylringe der Imideinheit erlaubt. Damit wird eine größere Kettenbe-
weglichkeit als die bei Kapton® erhalten. Außerdem vermeiden die Phenylseiten-
gruppen (große Sietengruppen) des Siliciums, dass die Ketten ganz nah zueinan-
der kommen. Somit wird die Bewegung der verschiedenen Teile der Kette von 
anderen Polymerketten nicht verhindert, da mehr freier Raum zwischen den Mole-
külen besteht. Die beweglicheren Ketten des Phenopolsils führen zu einem 
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Schmelzvorgang, der bei Kapton® nicht zu beobachten ist. Da die Komponenten 
von Phenopolsil auch thermisch beständig sind, wird die thermische Beständigkeit 
des Materials nicht beeinträchtigt. 
 
Die Polymerketten von Phenopolsilox sind noch beweglicher als die von 
Phenopolsil. Neben der beweglichen Imideinheit aus dem Phenoxydianhidrid gibt 
es in der Struktur von Phenopolsilox eine zweite sehr bewegliche Gruppe: die 
Siloxaneinheit. Diese erlaubt die Beweglichkeit der beiden Siliciumatome. Damit 
wird eine sehr bewegliche Kettenstruktur erzeugt. Aus diesem Grund wird ein 
niedrigerer Schmelzpunkt als der des Phenopolsils erhalten. 
 
Von den drei ausgewählten synthetisierten Polyimiden (Phenopolsil, 
Phenopolsilox und Phenopol-Leiter) zeigt Phenopol-Leiter den höchsten Schmelz-
punkt. Die Leiterstruktur dieses Materials führt zu diesem Verhalten. Die 
Siloxaneinheit ist nicht so sehr beweglich wie die im Phenpolsilox, da die Leiter-
struktur die unabhängige Beweglichkeit der beiden Siliciumatome verhindert. 
Trotzdem kann man einen Schmelzvorgang beobachten, da sich die Phenylringe 
der Imideinheiten aus dem Phenodianhydrid noch frei bewegen können und die 
großen Phenylseitengruppen des Siliciums die Näherung von anderen 
Polymerketten beschränken. 
 
Abb. 63 stellt die chemische Struktur von Kapton® und den drei ausge-
wählten synthetisierten Polyimiden (Phenopolsil, Phenopolsilox und Phenopol-
















Abb. 63: Chemische Struktur von Kapton® und den ausgewählten synthetisierten 
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3.2.3.3  Thermooxidative Beständigkeit und Kristallisationsverhalten ausgewähl-
ter Si-Polyimide 
 
Die thermooxidative Beständigkeit der ausgewählten Si-basierten Poly-
imide (p-Phenopol, p-Phenopolsilox, p-Phenopol-Leiter) wird mit Hilfe von STA 
(TG gekoppelt mit DSC) unter Sauerstoffatmosphäre bestimmt. Außerdem wird 
das Kristallisationsverhalten dieser Polymere mittels DSC untersucht. Die Ergeb-
nisse dieser Charakterisierungen sagen aus, ob eine thermoplastische Verarbei-
tung mittels Extrusion oder Spritzguss unter typischen industriellen Bedingungen 
möglich ist.  
 
Die Ergebnisse der STA sind in Abb. 64 aufgetragen. In dieser Abb. ist 
mittels eines endothermen Peaks wieder zu erkennen, dass der Schmelzpunkt der 
Materialien bei etwa 60 °C unterhalb der Zersetzungstemperatur (großer exother-
mer Peak) liegt. Dieselben Tendenzen wurden auch in den STA-Messungen fest-
gestellt, die unter Argonatmosphäre durchgeführt wurden.  
 
Abb. 65 vergleicht den Ablauf der Zersetzung der drei ausgewählten 
Polyimiden unter Ar- und Sauerstoffatmosphäre. Anhand dieser Abbildung kann 
man festellen, dass die Atmosphäre keinen Einfluss auf die Zersetzungstempera-
tur der drei Materialien aufweist. Trotzdem unterscheiden die TG-Kurven sich am 
Ende der Zersetzung je nach der eingesetzten Atmosphäre. Bei den Zersetzungen 
aller Materialien unter Sauerstoffatmosphäre sind die Massen am Ende der Zer-
setzung geringer als die unter Ar-Atmosphäre. Bei einer Zersetzung unter Ar-
Atmosphäre werden die Kohlenstoff-haltigen Teile der Polymerkette (z. B. Phenyl-
ringe) zu Graphit und SiCN (bei Silan-basierten Polyimiden) bzw. SiOCN (bei 
Siloxan-basierten Polyimiden), die bis zum Ende der Zersetzung ein Feststoff 
bleibt. Findet die Zersetzung unter Sauerstoffatmosphäre statt, wird CO2 als Zer-
setzungsprodukt statt Graphit erhalten. Da CO2 ein Gas ist, wird es mit dem Sau-
erstofffluss entfernt. Somit bleibt nur das Zersetzungsprodukt der Si-haltigen Teile 
der Polymerketten (d. h. Silica (SiO2)) am Ende übrig. Bei den drei ausgewählten 
Polyimiden ist die Masse am Ende der Zersetzung unter Sauerstoff bei etwa 5 %. 
Diese übrige Masse entspricht dem Anteil von Silicium in diesen Materialien nach 




TG-Untersuchungen unter Sauerstoffatmosphäre mit denjenigen aus der Elemen-
taranalyse überein. 

































































































































Abb. 64: TGA gekoppelt mit DSC durchgeführt unter Sauerstoffatmosphäre von 
ausgewählten synthetisierten Polyimiden: a) Phenopolsil, b) Phenopolsilox,           
c) Phenopol-Leiter 
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Abb. 65: Vergleich des Ablaufs der Zersetzung der drei ausgewählten Polyimiden 





Tabelle 19 fasst die Ergebnisse der STA-Charakterisierung zusammen. 
Beim Vergleichen dieser Schmelzpunkte und Zersetzungstempuraturen mit denje-
nigen, die unter Argonatmosphäre (Tabelle 18) erhalten wurden, ist kein Unter-
schied zu beobachten. Die Unabhängigkeit der Zersetzungstemperatur von der 
eingesetzten Atmosphäre weist auf eine hohe thermooxidative Beständigkeit hin, 
da Sauerstoff die Zersetzungstemperatur nicht beeinflusst. Dieses Verhalten ist 
eine Folge der Eigenschaften der funktionellen Gruppen, aus denen die 
Polymerketten bestehen. Die Imideinheit der drei ausgewählten Materialien be-
steht aus zwei Phenylringen und einer Carbonylgruppe. Diese funktionellen Grup-
pen besitzen wie die Siloxan-Einheiten (in der Struktur von Phenopolsilox und 
Phenopol-Leiter anwesend) eine hohe Oxidationsbeständigkeit [12, 79, 106], die 
auf das Endpolymer übertragen wird.    
 
Tabelle 19: Schmelzpunkt und Zersetzungstemperatur unter Sauerstoffatmosphä-
re ausgewählter Polyimide 













Das Kristallisationsverhalten der ausgewählten Si-basierten Polyimide 
wurde mittels DSC unter Stickstoffatmosphäre untersucht. Die erhaltenen DSC-
Thermogramme sind in Abb. 66, 67 und 68 dargestellt. In allen Fällen können die 
typischen Eigenschaften eines Schmelz-Kristallisationsvorgangs beobachtet wer-
den. Beim Aufheizen tauchen endotherme Peaks auf, und bei der Abkühlung sind 
exotherme Vorgänge zu erkennen. Außerdem tauchen die endothermen Signale 
bei höheren Temperaturen auf. Diese Eigenschaften sind Hinweise auf einen 
Schmelz-Kristallisationsvorgang, der die thermoplastische Verarbeitung aller aus-
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Andererseits ist in den DSC-Thermogrammen zu erkennen, dass die Kris-
tallisationsvorgänge der Polyimide sich untereinander unterscheiden. Das weist 
darauf hin, dass es sich um drei verschiedene Materialien handelt. Phenopolsil 
(Abb. 66 b)) und Phenopol-Leiter (Abb. 68 b)) zeigen zwei exotherme Signale, 
wohingegen bei Phenopolsilox nur ein Peak auftaucht. Weil nur ein endothermer 
Peak zu beobachten ist, handelt es sich bei den exothermen Signalen bei 
Phenopolsilox und Phenopol-Leitern nicht um zwei verschiedene Kristallstruktu-
ren. Stattdessen entsprechen die exothermen Signale verschiedenen Kristallgrö-
ßen aus derselben Kristallstruktur. Die Form der Kristallisationsexotherme kann 
als eine Kristallgrößenverteilungskurve betrachtet werden, da sie der ausgegebe-
nen Energiemenge für den Kristallaufbau bei einer bestimmten Temperatur ent-
spricht. Am Anfang der Kristallisation sind die Kristallstrukturen klein und wachsen 
im Verlauf der Abkühlung. Aus diesem Grund entspricht der Anfang der Exother-
me der ausgegebenen Energie für den Aufbau der kleinsten Kristallstrukturen und 
das Ende entspricht der für den Aufbau der größten Kristalle. Je mehr Energie bei 
einer bestimmten Temperatur ausgegeben wird, desto größer wird der Anteil von 
Kristallstrukturen mit derselben Größe sein.  
 
In dieser bimodalen Kristallgrößenverteilung bei Phenopolsil und 
Phenopol-Leiter ist der Anteil von kleinen Kristallen größer, da der höchste Peak 
bei höheren Temperaturen als der kleinste Peak auftaucht. Trotzdem ist der Un-
terschied in der Kristallgröße bei Phenopol-Leiter größer als bei Phenopolsil. Des-
wegen sind die zwei Minima der Exotherme bei Phenopol-Leiter deutlich zu er-
kennen, und bei Phenopolsil taucht der Peak der großen Kristalle (307 °C) als eine 
Schulter neben dem der kleinen Kristalle (312°C) auf.  
 
Die Unterschiede in den DSC-Thermogrammen sind eine Folge der ver-
schiedenen chemischen Strukturen der ausgewählten Polyimide. Die Si-O-
Bindung (WB = 143° [12]) in der Phenopolsiloxstruktur ist beweglicher als die Si-C-
Bindung (WB = 114° [12]) der Phenopolsilketten, weil sie einen höheren Bin-
dungswinkel hat. Der höhere Winkel ermöglicht die freie Bewegung der Ketten-
segmente, da sterische intramolekulare Hinderungen kaum stattfinden können. 
Deswegen können sich die Segmente der Kette des Phenopolsiloxs freier als die 
der Phenopolsilketten bewegen. Somit ist eine räumliche Anordung und Symmet-
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rie bei Phenopolsilox schwer aufzubauen und nur kleine Kristallstrukturen mit un-
gefähr derselben Größe können erzeugt werden. Aus diesem Grund ist die Exo-
therme bei Phenopolsilox als ein dünner Peak aufgetaucht (d. h. dünne Kristall-
größenverteilung [16]). 
  
Die Segmente der Phenopol-Leiter-Ketten können sich wegen der Sauer-
stoffbrücke zwischen den parallelen Ketten nicht so frei bewegen. Folglich ist die 
freie Rotation der Kettensegmente dieser Polyimide im Vergleich zu Phenopolsilox 
verhindert, und der Aufbau einer räumlichen Anordnung und Symmetrie an der 
Polymerkette entlang ist einfacher. Damit können die Kristalle wachsen und die 
bimodale Kristallgrößenverteilung erreichen.     
 
Die Ergebnisse der DSC-Charakterisierung sind in Tabelle 20 
zusamengefasst. Anhand dieser Tabelle kann man feststellen, dass p-Phenopol-
Leiter den höchsten Schmelzpunkt aufweist. Dieses Verhalten ist eine Folge der 
Leiterstruktur dieses Materials. Wie schon erwähnt wird die Beweglicheit der 
Siloxaneinheit von Phenopol-Leiter verhindert. Außerdem ist zu erwarten, dass 
das Molekulargewicht dieses Materials deutlich höher als das von Phenopolsil und 
Phenopolsilox ist, da das Material aus zwei zueinander parallelen Polymerketten 
besteht. Das größere Molekulargewicht im Vergleich zu Phenopolsil und 
Phenopolsilox sowie die Hinderung der Beweglichkeit der Siloxaneinheit machen 
höhere Energiemengen notwendig, um die Bewegung der Polymerketten zu er-
möglichen.  
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Obwohl die Phenopolsiloxketten beweglicher sind als die von Phenopolsil, 
wurde bei Phenopolsil ein niedrigerer Schmelzpunkt beobachtet. Die 
Siloxaneinheit von Phenopolsilox hat als Seitengruppen vier Phenylgruppen, wo-
hingegen die Silaneinheit nur aus zwei Phenylringen besteht. Das macht die 
Siloxaneinheit schwerer als die Silaneinheit. Damit sind höhere Energiemengen 
notwendig (höhere Temperatur), um sie zu bewegen. Aus diesem Grund wurde 
bei Phenopolsil ein niedrigerer Schmelzpunkt erhalten. 
 
Andererseits kann man beim Vergleichen der Schmelzpunkte aus den 
DSC-Untersuchungen mit denjenigen der STA-Messungen (Tabellen 18 und 20) 
erkennen, dass sich beide Ergebnisse voneinander unterscheiden. Diese Unter-
schiede stammen von der Auflösung der beiden Geräte. Für die Untersuchung von 
exo- und endothermen Prozessen ist die Auflösung eines DSC höher als die einer 
STA. Jedoch ermittelt nur die STA Informationen über die Beziehung zwischen 
den endo- und exothermen Vorgängen mit den Gewichtsverlusten. Aus diesem 
Grund müssen die thermoplastischen Verarbeitungsfenster von Tabelle 18 mit den 
DSC-Ergenbissen korrigiert werden, um den genauen Verarbeitungsbereich zu 
bestimmen. Diese korrigierten thermoplastischen Verarbeitungsfenster sind in Ta-
belle 21 dargestellt. Nach der Korrektur ist zu erkennen, dass die erhaltenen Ver-
arbeitungsfenster eine thermoplastische Formgebung für alle ausgewählten Si-
basierten Polyimide ermöglicht.    
 
Tabelle 21: Korrigierte thermoplastische Verarbeitungsfenster ausgewählter Si-









Phenopolsil 343 460 
 
355–440 
Phenopolsilox 365 460 
 
375–440 





Andererseits sind die Ergebnisse der DSC-Untersuchungen in Überein-
stimmung mit denen der Röntgengbeugungsuntersuchungen. Die DSC-
Thermogramme weisen darauf hin, dass die Beweglichkeit der Kettensegmente 
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am meisten bei der Phenopol-Leiter-Struktur beschränkt wird. Deswegen zeigt 
dieses Material den höchsten Schmelzpunkt und die bimodale Kristallgrößenver-
teilung, in der der Anteil von kleinen Kristallen der höchste ist. Dieses Verhalten 
passt zu der Leiterstruktur, die nach den Ergebnissen der Röntgenbeugungsun-









4. Fazit und Ausblick 
 
Zur Entwicklung eines thermoplastischen Si-basierten Polymers mit hoher 
thermischer Beständigkeit werden zwei Lösungsansätze verfolgt: a) Untersuchung 
der rheologischen Eigenschaften zweier kommerzieller Polysilazane und b) die 
Synthese neuartiger Si-haltiger Polyimide. Für die Auswahl der geeignetsten Lö-
sung werden die Eigenschaften der erhaltenen Werkstoffe und die Wirtschaftlich-
keit des Herstellungsvefahren berücksichtigt. In diesem Zusammenhang werden 
die Temperaturen ab 250 °C als Hochtemperaturumgebungen definiert. Außerdem 
wird die Temperatur, bei der ein Massenverlust des Materials von 5 % auftritt, als 
Zersetzungstemperatur betrachtet.   
 
Die aus der Charakterisierung der rheologischen Eigenschaften durch Än-
derung der Oberflächengröße der in direktem Luftkontakt stehenden Proben er-
zielten Ergebnisse zeigen, dass die Vernetzungsprozesse bei beiden, Ceraset 
PURS® und Ceraset HTT1800®, durch die Anwesenheit von Luftfeuchtigkeit be-
einflusst werden. DSC- und IR-spektroskopische Untersuchungen zeigen, dass 
die Luftfeuchtigkeit mit beiden Werkstoffen reagiert, zu einer Hydrolyse der 
Silazanverbindung und einer weiteren Polykondensation führt, um 
Siloxaneinheiten zu erzeugen. Des Weiteren zeigen diese Ergebnisse, dass bei 
den untersuchten Temperaturen (unterhalb von 140 °C) in beiden Werkstoffen 
keine thermisch-aktivierte Vernetzungsreaktion ablief. Jedoch hängen die Effekte 
der Luftfeuchtigkeit auf den Vernetzungsprozess stark von der Art der 
Polysilazane ab. 
 
Die Vernetzungsreaktion von Ceraset PURS® ist stärker von der Luft-
feuchtigkeit beeinflusst als die von Ceraset HTT1800®. Bei Luftkontakt zeigt 
Ceraset PURS® eine Vernetzungsreaktion bei niedrigeren Temperaturen (100 °C) 
und weist stärkere Unterschiede in den Ableitungen der komplexen Viskosität 
nach der Zeit bei Änderung der Oberflächengröße in direktem Luftkontakt auf. Ers-
teres ist mit der für den Start der Reaktion (Reaktivität) notwendigen Energiemen-
ge verbunden, während Letzteres die Menge an verfügbarem Wasser bestimmt, 
um abzulaufen. 
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Schließlich zeigen die in dieser Studie erzielten Ergebnisse, dass nicht nur 
die Reaktivität der Werkstoffe die Entwicklung der Vernetzungsreaktion beein-
flusst. Die Wasserdiffusion in den vernetzten Werkstoffen bestimmt sie ebenso 
erheblich. Wird die Wasserdiffusion aufgehalten, wird der Vernetzungsprozess mit 
der Zeit gestoppt, und er wird in einer inhomogenen Weise in der Probe ablaufen. 
In diesem Zusammenhang weist das Wasser in dem vernetzten Ceraset 
HTT1800® oberhalb von 140 °C eine höhere Diffusion auf und führt zu höheren 
Vernetzungsgraden als die für diesen Werkstoff bei niedrigeren Temperaturen be-
obachteten.  
 
Nach den vom Lieferanten bereitgestellten Informationen liegt der einzige 
Unterschied zwischen Ceraset PURS® und Ceraset HTT1800® in dem in der 
Ceraset PURS®-Struktur vorliegenden 0.05 % Phenylisocyanat. Deshalb wird er-
wartet, dass die beobachteten Unterschiede hinsichtlich des Einflusses der Luft-
feuchtigkeit auf die Vernetzungsreaktion bei beiden Werkstoffen eine Folge des 
Phenylisocyanats sind, welches die Eigenschaften von Ceraset PURS® erheblich 
ändert. 
 
Die Ergebnisse der rheologischen Untersuchungen weisen darauf hin, 
dass die Vernetzung und weitere eventuelle thermoplastische Verarbeitung beider 
Polysilazane unter inerter Atmosphäre durchgeführt werden muss. Ansonsten 
wandeln sich die Polysilazane zu Polysiloxanen wegen der Luftfeugtikeit um, da-
durch wird die Vernetzungsreaktion schwer zu steuern und kein homogen 
schmelzbarer Feststoff erhalten. Außerdem kommt dieselbe Problematik wieder 
infrage bei einer thermoplastischen Verarbeitung, bei der die Oberfläche der ge-
schmolzenen Polysilazane wegen der Luftfeuchtigkeit und Temperatur hydrolysiert 
werden könnte. Aus diesem Grund ist dieses Herstellungsverfahren weder wirt-
schaftlich noch geeignet für die gewünschte Anwendung. Deswegen wird dieser 
Lösungsansatz nicht weiter verfolgt.    
 
Der wichtigste anwendungsrelevante Beitrag dieser Arbeit für die Entwick-
lung Si-haltiger Polymere ist eine Synthesemethode für die Herstellung 




Polyimide mit hoher thermischer Beständigkeit, die mittels Extrusion oder Spritz-







































Schema 7: Grafische Zusammenfassung der entwickelten Synthesemethode für 
die Herstellung von Si-basierten Polyimiden 
 
 
Diese Methode ergibt nicht nur linearkettige Moleküle, sondern auch Lei-
terstrukturen. In diesem Zusammenhang wird durch die Auswahl der Ausgangs-
materialien Einfluss auf das Eigenschaftsprofil der Thermoplasten (mechanische, 
thermische Eigenschaften) ermöglicht. Die erhaltenen thermoplastischen Polyimid-
basierten Kunststoffe zeigen eine Schmelztemperatur im Bereich von 190 °C–
340 °C, sowie eine Zersetzungstemperatur im Bereich von 279 °C–460 °C.  
 
Die Ergebnisse der spektroskopischen Untersuchungen und der Elemen-
taranalyse weisen darauf hin, dass die entwickelte Synthesemethode die Herstel-
lung von isomerenreinen Di- oder Tetraaminen mit hoher Ausbeutung ermöglicht. 
Außerdem liefern die Ergebnisse der Röntgenbeugungscharakterisierung Hinwei-
se darauf, dass aus den erhaltenen Tetraaminen Leiterpolymere entstehen.   
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Die Untersuchung der thermischen Eigenschaften mittels STA ermittelt, 
dass der Schmelzpunkt der erhaltenen Endpolymere von zwei Parametern ab-
hängt: a) eingesetztes Dianhydrid und b) Isomer in der Aminstruktur. Mit Rücksicht 
auf das angewendete Dianhydrid ist zu beobachten, dass nur die 3,3‘,4,4‘-
Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid- und 4,4'-Oxydiphthalsäureanhydrid-
basierten Materialen einen Schmelzpunkt unter ihrer Zersetzungstemperatur ge-
zeigt haben. Je nach Material kann dieser Schmelzpunkt im Bereich von 140 °C–
400 °C liegen. Außerdem ergeben die STA-Messungen, dass die Polyimide mit p-
Isomer in ihrer Struktur eine höhere Schmelztemperatur als die aus demselben 
Dianhydrid mit dem m-Isomer im Amin haben.  
 
Andererseits liefern die STA-Untersuchungen darüber Hinweise, dass die 
Tetraamin-basierten Polyimide Leiterstrukturen haben. Diese Polyimide weisen 
eine höhere thermische Beständigkeit auf als die vergleichbaren linearkettigen 
Polymere. Je nach Polymer liegt die Zersetzungstemperatur dieser Strukturen im 
Bereich von 279 °C–460 °C. Bei einer Leiterstruktur ist die Zerstörung von zwei 
chemischen Bindungen notwendig, um eine Abnahme im Molekulargewicht zu 
verursachen. Deswegen werden höhere Energiemengen (höhere Temperaturen) 
gebraucht. Aus diesem Grund sind die Ergebnisse der STA-Messungen überein-
stimmend mit denen der Röntgenbeugunsuntersuchungen. 
 
Die Untersuchung der thermischen Eigenschaften unter inerter und Sau-
erstoffatmosphäre der erhaltenen Polyimide ermittelt, dass die Materialen aus 
3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid und den Si-basierten Di- bzw. 
Tetraaminen mit dem p-Isomer in ihrer Struktur das Anforderungsprofil erfüllen. 
Diese Materialien zeigen einen Schmelzpunkt je nach Polyimid im Bereich von 
340 °C–380 °C und eine Zersetzungstemperatur von etwa 460 °C. Das ergibt ein 
thermoplastisches Verarbeitungsfenster unter normaler Atmosphäre zwischen 
50 °C und 85 °C.  
 
Beim Vergleichen der thermischen Beständigkeit dieser Polyimide mit der 
der Kohlenstoff-basierten Polyimide fällt auf, dass die Kohlenstoff-basierten Mate-
rialen eine höhere Zersetzungstemperatur zeigen. Trotz dieser Eigenschaft haben 




Materialien. Viele der Kohlenstoff-basierten Hochtemperaturpolymere können 
nicht als Homopolymer thermoplastisch verarbeitet werden, womit die Wirtschaft-
lichkeit des Formgebungsverfahrens eingeschränkt wird. Andererseits müssen 
Comonomere und monofunktionelle Endgruppen bei der Synthese von Kohlen-
stoff-basierten Polyimiden eingesetzt werden, um die thermoplastische Verarbei-
tung zu ermöglichen. Beide Methoden haben eine schlechte Auswirkung auf die 
mechanischen Eigenschaften des Endmaterials.     
 
Die erhaltenen Si-basierten Polyimide können als Homopolymer thermo-
plastisch verarbeitet werden, damit eine Phasentrennung in der Materialstruktur 
und eine strikte Einhaltung der Stöchiometrie der Monomere bei der Synthese 
vermieden werden können. Außerdem müssen keine monofunktionellen Endgrup-
pen bei der Synthese der Homopolymere eingesetzt werden, um das Molekular-
gewicht zu steuern. Auf diese Weise wird die Molekulargewichtsverteilung nicht 
beeinflusst und das Entstehen von Oligomeren wird eingeschränkt.  
 
Die entwickelte Synthesemethode ergibt thermoplastische Si-basierte 
Polyimide ohne schlechte Auswirkungen weder auf ihre thermische Beständigkeit 
noch auf ihre mechanischen Eigenschaften des Endpolymers. Damit erfüllen die 
erhaltenen Polyimiden aus 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid und 
die Si-basierten Di- bzw. Tetraaminen mit dem p-Isomer in ihrer Struktur das An-
forderungsprofil für ihren Einsatz als Werkstoffe in Hochtemperaturanwendungen. 
Aus diesem Grund sind diese Materialien geeignet für die wirtschaftliche Herstel-
lung von Bauteilen für den Motorraum von Kraftfahrzeugen, in der eine hohe ther-
mische und chemische Beständigkeit sowie eine gute mechanische Stabilität bei 
hohen Temperaturen erforderlich sind.  
 
Die Entwicklung neuartiger thermoplastischer Si-basierter Polyimide mit-
tels der entwickelten Synthesemethode ist noch nicht abgeschlossen. Die erhalte-
nen Si-basierten Di- bzw. Tetraamine können mit anderen Dianhydriden umge-
setzt werden, damit andere thermische Eigenschaftsprofile erzeugt werden kön-
nen. Der Einsatzt von Fluor-haltigen aromatischen Dianhydriden könnte den 
Schmelzpunkt weiter senken und interessante hydrophobe Eigenschaften einbrin-
gen.  
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Andererseits steht die Herstellung von neuartigen Si-basierten Hexa-
aminen noch aus. Diese Hexaamine, deren Struktur in Abb. 69 gezeigt wird, sind 
interessante Bausteine für die Herstellung von dreidimensionalen Strukturen wie 
Würfeln oder Kubanen. Dieses neuartige Konzept zur Herstellung Si-basierter 
Polymere besitzt ein großes Potential. Die dreidimensionalen Polymerstrukturen 
könnten eine sehr hohe thermische Beständigkeit sowie thermoplastische Eigen-











Abb. 69: Struktur eines Si-haltigen Hexamins für die Herstellung von drei-





Temperaturen ab 250 °C sind als Hochtemperaturumgebungen für Poly-
mere definiert, da viele davon bei diesen Temperaturen nicht mehr bestehen. 
Trotzdem gibt es einige Polymere, deren Glasübergangs- und Zersetzungstempe-
ratur (Zersetzungstemperatur heißt die Temperatur, bei der ein Massenverlust des 
Materials von 5 % auftritt) ihren Einsatz als Werkstoffe in diesem Temperaturbe-
reich ermöglichen. Diese Polymere werden als Hochleistungspolymere mit hoher 
thermischer Beständigkeit bezeichnet und werden in der Herstellung von Bau- und 
elektronischen Komponenten der Hochtemperaturumgebungen von Kraftfahr- und 
Flugzeugen angewendet. Der Einsatz dieser Hochleistungspolymere mit hoher 
thermischer Beständigkeit führt zu einer Gewichtsabnahme der Baukomponenten, 
ohne die Sicherheit dieser Transportmittel zu beeinträchtigen. Damit wird ihre 
Wirtschaftlichkeit verbessert, da der Kraftstoffverbrauch reduziert wird.  
 
Für ihren Einsatz als Werkstoffe in Hochtemperaturumgebungen des Mo-
torraums von Kfz sollen die Hochleistungspolymere ein isotropes mechanisches 
Eigenschaftsprofil sowie eine Bruchdehnung im Bereich von 6 % bis 10 % aufwei-
sen. Außerdem sollen diese Materialien hydrolyse- und medienbeständig (beson-
ders gegen Öl und Bremsflüssigkeit) sein und kein Wasser aufnehmen. In Bezug 
auf die thermischen Eigenschaften sollen die Polymere das folgende Profil erfül-
len: 
 
- Glasübergangstemperatur: höher als 100 °C 
- Schmelztemperatur: etwa 300 °C 
- Zersetzungstemperatur: erst ab 400 °C 
- Thermischer Ausdehungskoeffizient: kleiner als 60 × 10-6 K-1 
  
Mit Rücksicht auf die Vorteile des Einsatzes von Hochleistungspolymeren 
mit hoher thermischer Beständigkeit als Werkstoffe wird eine thermoplastische 
Verarbeitung dieser Materialien oft erwünscht, weil sie schneller und wirtschaftli-
cher als eine duroplastische Verarbeitung ist. Die Einbringung thermoplastischer 
Eigenschaften in diese Polymere ist kompliziert, da beide Eigenschaften norma-
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lerweise nicht miteinander kompatibel sind. Um ein thermoplastisches Verhalten 
zu erhalten, müssen die Polymerketten beweglich sein. Aus diesem Grund werden 
bewegliche Teile in die Struktur der Hochleistungspolymere eingebracht. Leider 
besitzen viele bewegliche Teile eine niedrigere thermische Beständigkeit als die 
der Hochleistungspolymere, sodass die thermischen Eigenschaften des 
gesamsten Materials beeinträchtigt werden. Andererseits ermöglicht der Einsatz 
von Comonomeren die thermoplastische Verarbeitung von einigen Hochleistungs-
polymeren. Leider kann der chemische Unterschied zwischen beiden 
Comonomeren zu Phasentrennung führen, wodurch die Eigenschaften des End-
materials ebenfalls negativ beeinflusst werden. 
  
In diesem Zusammenhang berichtet die vorliegende Arbeit über die Syn-
these von neuartigen beweglichen und thermisch stabilen Bausteinen 
(isomerenreine Si-basierten Di- bzw. Tetraamine) für die Herstellung von thermo-
plastischen Polyimiden (als Homopolymere) mit hoher thermischer Beständigkeit. 
Auf diese Weise überwinden die entwickelten Materialien die oben genannten 
Nachteile der Copolymere und des Einsatzes beweglicher Teile mit niedriger 
thermischer Beständigkeit.  
 
Außerdem bietet die entwickelte Synthesemethode noch einen großen 
Vorteil: isomerenreine Si-basierte Di- bzw. Tetraamine werden in hohen Ausbeu-
tungen (~90 %) erhalten. Typische Nitrierungsmethoden ergeben nur eine Mi-
schung aus m- und p-Isomeren, die die mechanischen Eigenschaften des End-
polymers beeinträchtigt.  
 
Andererseits liefert diese Arbeit noch einen wichtigen Beitrag im Bereich 
der preparativen Polymerchemie, da sie zum ersten Mal über die Synthese von 
Leiterpolysiloxanen mit Imideinheiten als Teil ihre zwei parallelen Hauptketten be-
richtet.   
 
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Entwicklung eines thermoplasti-
schen Si-haltigen Polymers mit hoher thermischer Beständigkeit (d. h. Zerset-
zungstemperatur erst ab 400 °C) zum Einsatz als Werkstoff in Kraftfahrzeugteilen 




erfolgen und muss wirtschaftlich sein. Außerdem muss dieses Material das oben-
genannte Anforderungsprofil in Bezug auf die thermischen, chemischen und me-
chanischen Eigenschaften erfüllen. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Lö-
sungsansätze durchgeführt: a) die Untersuchung der Vernetzungsreaktion von 
zwei kommerziellen Polysilazanen, um einen schmelzbaren teilvernetzten Fest-
stoff herzustellen und b) die Synthese neuartiger thermoplastischer Si-haltiger 
Polyimide.   
 
Zur Entwicklung eines teilvernetzten schmelzbaren Si-basierten Materials 
wird die Vernetzung zweier kommerzieller flüssiger Polysilazane, Ceraset 
HTT1800® und Ceraset PURS® (Clariant GmbH, Sulzbach, Deutschland), mittels 
Rheometrie sowie thermoanalytischer und spektroskopischer Methode untersucht. 
Da bei teilvernetzten Polymeren das dreidimensionale Polymernetzwerk nicht voll 
entwickelt ist, können sich die Polymerketten in diesen Feststoffen noch frei be-
wegen. Dann kann ein Schmelzvorgang bei diesen Materialien noch stattfinden, 
und sie können als Werkstoffe mit potenziellen thermoplastischen Eigenschaften 
betrachtet werden, die mittels Extrusion oder Spritzguss weiterverarbeitet werden 
können. In diesem Zusammenhang wird versucht, durch die Auswahl der geeigne-
ten Vernetzungsbedingungen diesen schmelzbaren teilvernetzten Feststoff herzu-
stellen. Mit Rücksicht auf die Wirschaftlichkeit des Verfahrens wird die Aushärtung 
dieser Materialien unter Luftatmosphäre durchgeführt.  
 
Rheologische, DSC- und IR-Spektroskopie-Untersuchungen zeigen auf, 
dass eine Hydrolyse und eine weitere Polykondensation in beiden Polysilazanen 
im Verlauf der Vernetzung unter Luftatmosphäre stattfinden. Interessanterweise 
stellt sich dieser Effekt im Fall von Ceraset PURS® als ausgeprägt heraus. Die 
Entwicklung der gemessenen komplexen Viskosität, der Verlust- und der Spei-
chermoduln unterstützt diese Beobachtung. Des Weiteren macht die Ableitung der 
komplexen Viskosität nach der Zeit (dη*/dt) strukturelle Veränderungen während 
der Vernetzung der Proben deutlich, welche auf deren Kontakt mit der Umge-
bungsatmosphäre zurückzuführen sind. 
 
Weil die Vernetzung und eine eventuell weitere thermoplastische Verar-
beitung der untersuchteten Polysilazane unter Inertamosphäre durchgeführt wer-
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den müssen, um die Hydrolyse der Polysilazane zu vermeiden und einen homo-
genen Feststoff zu erhalten, ist diese Methode nicht wirtschaftlich. Deswegen er-
füllt dieser Lösungsansatz das Anforderungsprofil nicht und wird nicht weiter ver-
folgt. 
 
Zur Herstellung neuartiger Si-haltiger Polyimide wird eine siebenstufige 
Synthesemethode entwickelt. Die ersten fünf Stufen entsprechen der Synthese 
eines Si-basierten Di- oder Tetraamins aus dem p- bzw. m-Isomer des Bromani-
lins und einer Siliciumorganischen Verbindung. Ein großer Vorteil dieser Synthe-
semethode ist, dass sie nur isomerenreine Diamine oder Tetraamine produziert. 
Typische Nitrierungsmethoden ergeben eine Mischung aus p- und m- Isomeren, 
die schwer zu trennen ist und die mechanischen Eigenschaften des Endpolymers 
beinträchtigt. Folgende Diamine wurden damit mit hoher Ausbeutung (~90 %) er-
halten: Bis(4-aminophenyl)diphenylsilan; Bis(3-aminophenyl)diphenylsilan; 1,3-Bis 
(4-aminophenyl)-1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan; 1,3-Bis(3-aminophenyl)-1,1,3,3-
tetraphenyldisiloxan, 1,1,3,3-Tetra(4-aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan und 
1,1,3,3-Tetra(3-aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan.  In der sechste Stufe werden 
die erhaltenen Si-basierten Diamine mit einem aromatischen Dianhydrid (Benzol-
1,2,4,5-tetracarbonsäure-1,2,4,5-dianhydrid, 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbon-
säuredianhydrid, 4,4'-Oxydiphthalsäureanhydrid) umgesetzt, um eine 
Polyamidsäure zu erhalten. Eine anschließende thermische Behandlung der 
Polyamidsäure liefert das Silicium-basierte Polyimid in der letzten Stufe.  
 
Die Zwischen- und Endprodukte werden mittels verschiedener spektros-
kopischer (FT-IR, NMR und MS) und Röntgenbeugungsmethoden (SAXS, WAXS 
und Pulverdiffraktometrie) untersucht. Außerdem wird die Zusammensetzung der 
Si-basierten Diamine und ausgewählter Polymere mit Hilfe von Elementaranalyse 
bestimmt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen weisen darauf hin, dass die ge-
wünschten Verbindungen erhalten werden. Andererseits liefert die Röntgenbeu-
gungscharakterisierung Hinweise darüber, dass die Polymere aus 1,1,3,3-Tetra(4-
aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan und 1,1,3,3-Tetra(3-aminophenyl)-1,3-diphe-





Untersuchungen zu thermischen Eigenschaften der erhaltene Polyimide 
mittels STA unter Ar-Atmosphäre zeigten, dass die 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetra-
carbonsäuredianhydrid- und 4,4'-Oxydiphthalsäureanhydrid-basierten Materialien 
einen Schmelzpunkt unter ihrer Zersetzungstemperatur aufweisen. Je nach Mate-
rial kann ein Schmelzpunkt im Bereich von 140 °C bis auf 400 °C festgestellt wer-
den. Nur bei den Polyimiden aus dem Benzol-1,2,4,5-tetracarbonsäure-1,2,4,5-
dianhydrid wird kein Schmelzvorgang vor der Zersetzung festgestellt. Außerdem 
weisen die STA-Untersuchungen darauf hin, dass die thermischen Eigenschaften 
nicht nur vom eingesetzten Dianhydrid abhängen. Das Isomer in der 
Diaminstruktur beeinflusst den Schmelzpunkt und die Löslichkeit der Si-basierten 
Polyimide. Andererseits haben die Leiterpolyimide im Durchschnitt eine höhere 
thermische Beständigkeit gezeigt. Die Zersetzungstemperatur der Leiterstrukturen 
liegt je nach Polymer im Bereich von 323 °C bis 460 °C, wohingegen sich die line-
aren Polyimide im Bereich von  279 °C bis auf  460 °C zersetzen. Diese Ergebnis-
se stimmen mit denen der Röntgenbeugungsuntersuchungen überein. 
 
Die Untersuchung der erhaltenen Polyimide zeigt auch, dass die Materia-
lien aus 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid und den Si-basierten 
Di- und Tetraaminen mit dem p-Isomer in ihrer Struktur das Anforderungsprofil in 
Bezug der thermischen Eigenschaften für ihren Einsatz als Werkstoffe in Hoch-
temperaturumgebungen erfüllen können. Aus diesem Grund werden diese Materi-
alien mittels DSC weiter untersucht. Die DSC-Ergebnisse bestätigen, dass die 
Schmelzpunkte dieser Materialien unter ihrer Zersetzungstemperatur liegen. Damit 
wird ein thermoplastisches Verarbeitungsfenster mit einer Größe je nach Polymer 
zwischen 50 °C und 85 °C festgestellt.  
 
Die ausgewählten Materialien werden auch mittels STA unter Sauerstoff-
atmosphäre untersucht. Diese Ergebnisse zeigen, dass der Sauerstoff keinen Ein-
fluss auf den Verlauf der Zersetzung hat. Damit werden Informationen über die 
hohe thermooxidative Beständigkeit dieser Polyimide ermittelt.     
 
Die thermische Beständigkeit der ausgewählten Polyimide wird mit der 
des kommerziell erhältlichen Kohlenstoff-basierten Polyimids Kapton® verglichen. 
Obwohl die thermische Beständigkeit von Kapton® höher ist, hat dieses Material 
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einen großen Nachteil: Sein Schmelzpunkt liegt über der Zersetzungstemperatur, 
womit eine thermoplastische Verarbeitung mittels Extrusion oder Spritzguss nicht 
möglich ist. Andererseits können die ausgewählten Polyimide als Thermoplaste 
verarbeitet werden, wodurch die Herstellung von Teilen schneller und wirtschaftli-
cher ist.  
 
Nach den Ergebnissen der Charakterisierung ihrer Eigenschaften erfüllen 
die erhaltenen Polyimide aus 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid 
und die Si-basierten Di- bzw. Tetraamine mit dem p-Isomer in ihrer Struktur das 
Anforderungsprofil für ihren Einsatz als Werkstoffe in Hochtemperaturanwendun-
gen. Aus diesem Grund sind diese Materialien geeignet für die Herstellung von 
Bauteilen für den Motorraum von Kraftfahrzeugen, in dem eine hohe thermische 
und chemische Beständigkeit sowie eine gute mechanische Stabilität bei hohen 
Temperaturen erforderlich sind. Der eventuelle Einsatzbereich dieser Materialien 
ist in Abb. 70 dargestellt.  
 
Die Ergebnisse dieser Arbeit weisen darauf hin, dass die entwickelte Syn-
thesemethode verschiedene thermoplastische Si-basierte Polyimide mit hoher 
thermischer Beständigkeit ergibt. Durch den Einsatz der verschiedenen Di- bzw. 
Tetraamine (m- und p-Isomere) und aromatischen Dianhydride ist es möglich, die 
thermoplastischen Eigenschaften der Materialien zu steuern. Das ist ein wichtiger 
Beitrag dieser Arbeit, da thermische Beständigkeit und thermoplastisches Verhal-
ten normalerweise nicht kompatibel miteinander sind. Außerdem überwinden die 
entwickelten Polyimide die Nachteile des Einsatzes von Comonomeren und be-
weglichen Bausteinen mit niedriger thermischer Beständigkeit, sodass die mecha-
nischen und thermischen Eigenschaften des Endpolymers nicht beeinträchtigt 
werden. Das ist von großer Bedeutung für die Polymerindustrie, da viele Polyimide 
mit hoher thermischer Beständigkeit zurzeit als Duromer verarbeitet werden müs-
sen. Jetzt bieten die entwickelten Materialien eine thermoplastische Verarbeitung, 






Abb. 70: Eventueller Einsatzbereich der erhaltenen Polyimide aus dem 3,3‘,4,4‘-
Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid und den Si-basierten Di- bzw. 
Tetraaminen 
 
Die thermoplastische Verarbeitung der Si-basierten Polymere wird die 
Weiterentwicklung der Kraftfahr- und Flugzeugaufbauindustrie possitiv beeinflus-
sen. Die thermoplastische Verarbeitung dieser Hochleistungspolymere mit hoher 
thermischer Beständigkeit wird die Wirtschaftlichkeit der Herstellungsverfahren 
verbessern, da mittels Extrusion und Spritzguss mehr Teile in kürzerer Zeit herge-
stellt werden können. Damit kann der gesamte Preis der Kraftfahr- und Flugzeuge 
weiter reduziert werden. Andererseits wird die thermoplastische Verarbeitung die-
ser Hochleistungspolymere zu einem umweltfreundlicheren Herstellungsverfahren 
führen, da die Materialien recyclet werden können. Im Bezug auf diese Eigen-
schaften liefert die vorliegende Arbeit einen wichtigen Beitrag zur 
Polymerindustrie. 
  















































6. Experimenteller Teil   
 
Dieses Kapitel beschreibt die analytischen Methoden für die Charakterisie-
rung der Eigenschaften der verschiedenen Materialien und die bei dieser Arbeit  
entwickelte Synthesemethode. Zuerst werden die Parameter und Bedingungen 
der Untersuchung der rheologischen Eigenschaften kommerzieller Polysilazane 
behandelt. Dann wird die entwickelte Synthesemethode für die Herstellung von Si-
basierten Polyimiden aufgezeigt. Zum Schluß werden die Aufklärung  der chemi-
schen Strukturen und die Charakterisierung der thermischen Eigenschaften der 




Folgende Chemikalien wurden kommerziell erworben und ohne weitere 
Verarbeitung angewendet, sofern nicht anders angegeben: 
 
- Polysilazan Ceraset PURS® (Clariant) 
- Polysilazan Ceraset HTT1800® (Clariant) 
- Bromanilin (Sigma Aldrich) 
- Ditertbutyldicarbonat (Sigma Aldrich) 
- Tetrahydrofuran (Sigma Aldrich) 
- Hexan (Sigma Aldrich) 
- Butyllithium 2.5M Lösung in Hexan (Sigma Aldrich) 
- Dichlordiphenylsilan (Sigma Aldrich) 
- 1,3-Dichlorotetraphenyldisiloxan (ABCR) 
- Trichlorphenylsilan (Sigma Aldrich) 
- Trifluoressigsäure (Sigma Aldrich) 
- Toluol (Sigma Aldrich) 
- Dimethylacetamid (Sigma Aldrich) 
- Benzol-1,2,4,5-tetracarbonsäure-1,2,4,5-dianhydrid (Sigma Aldrich) 
- 3,3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäuredianhydrid (Sigma Aldrich)  
- 4,4'-Oxydiphthalsäureanhydrid (Sigma Aldrich) 
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6.2 Untersuchung der rheologischen Eigenschaften kom-
merzieller Polysilazane 
 
6.2.1 Verwendete Polysilazane  
 
Zwei kommerzielle Polysilazane, Ceraset PURS® und Ceraset 
HTT1800®, der Firma Clariant GmbH (Sulzbach, Deutschland) werden untersucht. 
Beide Polysilazane wurden ohne weitere Verarbeitung angewendet. Die chemi-
sche Struktur beider Polysilazane, die vom Lieferant zur Verfügung gestellt wurde 



















R = H, -CH=CH2  
Abb. 71: Chemische Struktur von Ceraset HTT1800® (x = 0.2, y = 0.8, z = 0) und 
Ceraset PURS® (x = 0.2, y = 0.75–0.79, z = 0.01–0.05) 
 
6.2.2 Untersuchung der Vernetzungsreaktion mittels Rheologie 
 
Die Vernetzung beider Polysilazane wird thermisch unter Inert- und Luft-
atmosphäre durchgeführt. Die Charakterisierung der rheologischen Eigenschaften 
während dieses Prozesses erfolgt in einem MCR-301-Rheometer von Physica 
Anton Paar mit zwei verschiedener Messeinrichtungen: (i) Kegel-Platte-
Messsystem (CP) mit einem Durchmesser von 50 mm und einem Kegelwinkel von 
1° bzw. (ii) Platte-Platte-Messsystem (PP) mit einem Durchmesser von 50 mm und 
einem nominellen vertikalen Messspalt von 0.4 mm. Der Rheometer wird in de-
formationsgesteuertem Oszillationsmodus  eingesetzt (d. h. konstante Deformati-
on -γ), und alle Messungen werden im linear viskoelastischen Bereich mit einer 
konstanten Kreisfrequenz von ω = 1 rad/s, mit γ = 1 [-] für die CP-Messeinrichtung 
bzw. γ = 0.01 [-] für das PP-Messsystem, durchgeführt. 
 
Das rheologische Verhalten wird mit Oszillationszeittests (time sweeps) 




dingungen bei verschiedenen Temperaturen gemessen. Kontinuierliche Messun-
gen werden mit der CP-Messeinrichtung durchgeführt. Andererseits werden dis-
krete Messungen mit dem PP-Messsystem gemacht.  
 
Bei den kontinuierlichen Messungen werden die Proben den ganzen Os-
zillationstest lang  (nicht nur bei der Datenerfassung) in der Spalte zwischen dem 
Kegel und der Platte behalten. In den Messungen, bei denen eine Vernetzungsre-
aktion stattgefunden hat, wird festgestellt, dass nur das Material in der Nähe vom 
Rand am Ende der Messung fest geworden ist. Das Material in der Mitte der Pro-
be ist flüssig geblieben.  Dieses Verhalten weist auf den Einfluss der Luftatmo-
sphäre auf die Vernetzungsreaktion der Polysilazane hin, da bei diesen Messun-
gen nur das Material am Rand mit der Luft im direkten Kontakt ist. Aus diesem 
Grund ist zu erwarten, dass die unter Luftatmosphäre vernetzten Polysilazane 
schneller reagieren als die unter Inertatmosphäre vernetzten. 
 
Für den diskreten Messungsfall wird die obere Platte an der Messposition 
nur bei der Datenerfassung (nicht den ganzen Oszillationszeittest lang wie mit der 
CP-Messeinrichtung) behalten. Dann werden die Platten getrennt. Auf diese Wei-
se ist die Probe längere Zeit mit der Luft im direkten Kontakt geblieben. Am Ende 
der Messung wird beachtet, dass die ganze Probe (nicht nur das Material am 
Rand wie bei den kontinuierlichen Untersuchungen) ausgehärtet ist. 
 
Andererseits werden beide Polysilazane mit Hilfe einer Couette-
Messeinrichtung (konzentrische Zylinder) auch untersucht. Diese Charakterisie-
rung erfolgt in einem Schubspannung-gesteuerten (d. h. konstante Spannung -τ) 
SR200-Rheometer von Rheometrics, der in Oszillationsmodus eingesetzt wird. 
Oszillationszeittests werden im linear viskoelastischen Bereich mit einer konstan-
ten Kreisfrequenz von ω = 1 rad/s und konstanter Spannung von τ = 10 Pa durch-
geführt. Das Couette-Messsystem wird mit Silikonöl nach der von Balan et al. 
[135] entwickelten Methode abgedichtet. Nach dieser Methode wird die Kavität 
des äußeren Zylinders mit der Flüssigkeit gefüllt. Dann wird der innere Zylinder in 
die Messposition gefahren und die Kavität mit Silikonöl abgedichtet. Das Silikonöl 
vermeidet, dass die Probenoberfläche mit der Luft in Kontakt während der Oszilla-
tionszeittests kommt. 
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Abb. 72 zeigt schematisch die ausgeführten Messungen mit den verschie-
denen Messeinrichtungen, sowie die entsprechenden Probenoberflächen, die mit 





Abb. 72: Schematische Darstellung der verschiedenen Messeinrichtungen der 
Rheometer und der entsprechenden Oberflächen, die bei den rheologischen Mes-
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6.3 Synthese der Si-basierten Polyimide 
 
Es wird eine Synthesemethode für Polyimid-basierte Materialien entwi-
ckelt, die Silan- bzw. Siloxan-Einheiten aufweisen. Diese Methode basiert auf ei-
ner siebenstufigen Synthese. Die ersten fünf Stufen entsprechen der 
Monomersynthese. Die sechste Stufe der Synthese stellt eine Polymerisation dar 
und ergibt eine Polyamidsäure als einen Polyimidprekursor. In dieser Reaktion 
werden die Monomere mit einem Dianhydrid umgesetzt. Die daraus resultierende 
Polyamidsäure wird dann im letzten Schritt thermisch behandelt, um durch Kon-
densation das entsprechende Polyimid zu erhalten. 
 
 
Stufe 1: Umsetzung von Bromanilin mit Tertbutyldicarbonat (Boc2O) 
 
Im ersten Schritt werden 20 g (0.116 mol) Bromanilin in 234 mL Wasser 
dispergiert. Das Ditertbutyldicarbonat (Boc2O, 25.65 g, 0.116 mol) wird bei 80 °C 
verflüssigt und zur Dispersion bei RT zugetropft. Die Reaktionsmischung wird an-
schließend 24 Stunden bei RT gerührt. Die Suspension wird einer Filtration unter-


























Schema 8: Erste Stufe der entwickelten Synthesemethode 
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Stufe 2: Lithiierung von tert-Butyl-N-(4-bromphenyl)carbamat und tert-Butyl-N-(3-
bromphenyl)carbamat mit Butyllithium  
 
Alle Schritte werden in Inertgasatmosphäre (Argon, 99.999 %) durchge-
führt. Die Lösungsmittel (Tetrahydrofuran, Hexan) werden vor dem Einsatz in 
Argonatmosphäre mittels einer Na/K-Legierung getrocknet. 23.5 mL einer 
Butyllithiumlösung 2.5M in Hexan werden in 150 mL Hexan verdünnt. Diese Lö-
sung wird zu einer auf -80 °C abgekühlten Lösung von 15 g (0.045 mol) tert-Butyl-
N-(4-bromphenyl)carbamat bzw. tert-Butyl-N-(3-bromphenyl)carbamat in 350 mL 
Tetrahydrofuran langsam zugetropft. Die Reaktionslösung wird für 5 Stunden bei   
-80 °C gerührt und anschließend ohne weitere Verarbeitung einer Reaktion mit 












Schema 9: Zweite Stufe der entwickelten Synthesemethode 
 
Stufe 3: Umsetzung von tert-Butyl-N-(4-lithiophenyl)carbamat bzw. von tert-Butyl-
N-(3-lithiophenyl)carbamat mit Chlor-substituierten Silanen oder Disiloxanen 
 
Zur -80 °C kalten Lösung, die bei der Lithiierung des tert-Butyl-N-(4-
bromphenyl)carbamats bzw. tert-Butyl-N-(3-bromphenyl)carbamats (siehe Stufe 2) 
erhalten wird, wird eine Lösung von 0.023 mol Dichlordiphenylsilan (5.82g) bzw. 
1,3-Dichlorotetraphenyldisiloxan (10.38 g) bzw. Trichlorphenylsilan (4.86 g) in 
50 mL Hexan langsam zugetropft. Anschließend wird die Lösung 5 Stunden lang 
bei -80 °C gerührt. Dann wird das Lösemittel in Vakuum (10-2 mbar) entfernt. An-



































Schema 10: Dritte Stuffe der entwickelten Synthesemethode 
 
Stufe 4: Hydrolyse von Chlorphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan 
und von Chlorphenyl-bis(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan  
 
Chlorphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan bzw. Chlorphenyl-
bis(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan wird mit Wasser bei RT umgesetzt. 
Durch die Hydrolyse entstanden Silanole, die in einem Kondensationsschritt in 
Disiloxane umgewandelt werden. Anschließend  wird das Pulver dreimal mit Was-























Schema 11: Vierte Stufe der entwickelten Synthesemethode 
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Stufe 5: Entfernung der tert-Butylcarbamatgruppe durch eine Reaktion mit Trifluor-
essigsäure in Toluol bei RT 
 
Die mittels tert-Butylcarbamatgruppen geschützten Silane und Disiloxane, 
die bei Stufe 3 und 4 erhalten werden, werden in einer Reaktion mit 
Trifluoressigsäure entschützt. Zu einer Lösung von 1.41 × 10-2 mol geschütztem 
Silan (8 g) bzw. Disiloxan (10.77 g bzw. 14.93 g) in 45 mL Toluol werden 0.07 mol 
(12 mL) Trifluoressigsäure zugetropft. Die Reaktionslösung wird für 3 Stunden bei 
RT gerührt, und anschließend wird das Lösungsmittel in Vakuum (10-2 mbar) ent-
fernt. Das Produkt wird anschließend mit Wasser versetzt und die Suspension mit-
tels einer 0.5M-NaOH-Lösung auf einen neutralen pH-Wert (pH = 7) gebracht. An-
schließend wird die Suspension einer Filtration unterzogen. Das Pulver wird dann 
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Stufe 6: Umsetzung von Aminophenyl-substituierten Silanen und Disiloxanen mit 
Tetracarbonsäuredianhydriden 
 
Zu einer Lösung von 4.09 × 10-3 mol M (1.5 g Bis(aminophenyl)-
substituiertes Diphenylsilan bzw. 2.3 g Bis(aminophenyl)-substituiertes Tetraphe-
nyldisiloxane bzw. 2.69 g Tetra(aminophenyl)-substituiertes Diphenyldisiloxane) in 
14 mL DMAc werden 4.09 × 10-3 mol (0.89 g Benzol-1,2,4,5-tetracarbonsäure-
1,2:4,5-dianhydrid bzw. 1.31 g 3,3‘,4,4‘-Benzophenon-tetracarbonsäuredianhydrid 
bzw. 1.26 g 4,4‘-Oxybis-(phthalsäureanhydrid) bzw. 8.18 × 10-3 mol Tetracarbon-
säuredianhydrid (1.78 g Benzol-1,2,4,5-tetracarbonsäure-1,2:4,5-dianhydrid bzw. 
2.62 g, 3‘,4,4‘-Benzophenontetracarbonsäure-dianhydrid bzw. 2.52 g 4,4‘-Oxybis-
(phthalsäureanhydrid) hinzugefügt. Die Reaktionslösung wird für 24 Stunden bei 

























                                                  A)  
 
Schema 13: Sechste Stufe der entwickelten Synthesemethode: A) Monsil-basierte 
Materialien, B) Monsilox-basierte Materialien, C) Monleiter-basierte Materialien 
138                                                                                             Experimenteller Teil                                                  

















                                                           B) 



























                                                                                          C) 
 

































Stufe 7: Thermische Behandlung der Polyamidsäuren (siehe Stufe 6) zur Herstel-
lung von Polyimiden 
 
Die bei Stufe 6 erhaltene Polyamidsäure-Lösung wird 12 Stunden bei 
150 °C erwärmt. In Abhängigkeit von der eingesetzten Polyamidsäure fällt das 
Polyimid aus der Lösung aus oder bleibt in der Lösung. Wenn das Polyimid aus 
der Lösung ausfällt, wird die anschließend erhaltene Suspension filtriert, das feste 
Produkt mit Wasser gewaschen und dann bei 80 °C getrocknet. Wenn das Pro-
dukt in der Lösung bleibt, wird es durch das Hinzufügen von Wasser ausgefallen 





























Schema 14: Siebte Stufe der entwickelten Synthesemethode: A) Monsil-basierte 
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6.4 Charakterisierung der Zwischenprodukte und Materialien 
 
Die chemische Struktur der Zwischenprodukte der entwickelten Synthese 
und der erhaltenen Si-basierten Polyimide wird mittels spektroskopischer Metho-
den und Röntgenbeugung aufgeklärt. Außerdem werden die thermomechanischen 
Eigenshaften der erhaltenen Polyimide mit Hilfe verschiedener thermischer Analy-
semethoden untersucht. Andererseits erfolgt die Untersuchung der Entwicklung 
der Aushärtungsreaktionen der eingesetzten kommerziellen Polysilazane mittels 
spektroskopischer und thermoanalytischer Methoden. 
 
6.4.1 Spektroskopische Methoden 
 
Die Konstitution und Konfiguration der synthetisierten Verbindungen und 
der erhaltenen Materialien werden durch verschiedene spektroskopische Metho-
den nachgewiesen. Die folgenden Methoden werden eingesetzt: 
 




6.4.1.1  NMR-Spektroskopie 
 
Die Zwischenprodukte der entwickelten Synthesemethode werden mittels 
NMR-Spektroskopie untersucht. Die Aufnahme der NMR-Spektren erfolgt bei 
Raumtemperatur und wird an einem 500-MHz-Spektrometer DRX500 der Firma 
Bruker durchgeführt. Die Proben werden in deuteriertem THF gelöst. Die angege-
benen chemischen Verschiebungen der 1H-NMR, der 13C-NMR und der 29Si-NMR 
werden in ppm angegeben. Die Signalmultiplizitäten in den 1H-Spektren werden 
durch folgende Symbole gekennzeichnet:  
 
- s (Singulett) 
- d (Dublett) 
- t (Triplett) 
- q (Quartett) 
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6.4.1.2  IR-Spektroskopie 
 
Die chemische Struktur der erhaltenen Zwischenprodukte und Endmate-
rialien wird mit Hilfe von IR-Spektroskopie aufgeklärt. Die Aufnahme der IR-
Spektren wird an einem 670-IR FT-IR-Spektrometer der Firma Varian bei Raum-
temperatur durchgeführt. Die Proben aus den Zwischenprodukten und Si-
basierten Polyimiden werden in KBr-Platten eingebettet und bei einem Wellen-
zahlbereich von 400–4,000 cm-1 untersucht. Andererseits erfolgt die Untersuchung 
der Entwicklung der Aushärtungsreaktion der kommerziellen Polysilazane mittels 
IR-Spektroskopie an einer abgeschwächten Totalreflextionseinheit. Diese Proben 
werden bei einem Wellenzahlbereich von 700–4,000cm-1 untersucht.    
 
6.4.1.3  Massenspektrometrie 
 
Ausgesuchte Zwischenprodukte der Synthesemethode für Si-basierte 
Polyimide werden mit Hilfe von Massenspektrometrie untersucht. Die Aufnahme 
erfolgte an einem Franzen Esquire LC-Massenspektrometer der Firma Bruker. 
Elektrospray-Ionisation (ESI) wird für die Erzeugung der Ionen verwendet. 
 
6.4.2 Thermische Analyse 
 
Die thermischen Eigenschaften der Si-basierten Polyimide werden durch 
verschiedene thermoanalytische Methoden untersucht. Schmelz-, Glasüber-
gangs- und Zersetzungstemperatur dieser Materialen werden bestimmt.  
 
Andererseits wird ebenfalls der Verlauf der Vernetzungsreaktion und der 
Zersetzung der kommerziellen Polysilazane mit Hilfe von thermoanalytischen Me-
thoden untersucht.  
 
6.4.2.1  Simultane thermische Analyse 
 
Die Bestimmung der Schmelz- und Zersetzungstemperatur der erhaltenen 
Si-basierten Polyimide erfolgt mittels simultaner thermischer Analyse (TG verkop-
pelt mit DSC). Die Messungen werden an einem STA 449C Jupiter der Firma 




zungstemperatur wird in dieser Arbeit als die Temperatur, bei der ein Gewichtver-
lust von 5 % auftritt, definiert.  
 
Alle synthetiserten Polymere werden unter inerter Atmosphäre (Argon) un-
tersucht. Nur ausgesuchte Polyimide werden unter reaktiver Atmosphäre (Sauer-
stoff) gemessen, um ihre Oxidationsbeständigkeit zu ermitteln. Tabelle 22 zeigt die 
eingesetzen Parameter für diese Untersuchungen. 
 









Erste Aufheizrampe  von RT bis auf 120 °C mit 10 °C/min 
Heizrate 
 
Isotherme 120 °C, 30 min lang 
 
Zweite Aufheizrampe von 120 °C bis auf 900 °C mit 
10 °C/min Heizrate 
 
 
Andererseits werden die Schmelzpunkte auch mit einer Gallenkamp 
Melting Point-Apparatur in offenen Kapillaren gemessen.  
 
6.4.2.2  Dynamische Differenzkalorimetrie 
 
DSC-Messungen erfolgen an einem DSC 200 F3 Maia der Firma Netzsch 
Gerätebau GmbH. Aluminiumtiegel werden eingesetzt.  
 
Ausgesuchte Si-basierte Polyimide werden unter Stickstoff untersucht, um 
ihre Glassübergangs- und Schmelztempertur zu ermitteln. Tabelle 23 zeigt die 
eingesetzen Parameter für diese Messungen. 
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Tabelle 23: Eingesetzte Parameter in den DSC-Untersuchungen unter Stickstoff-











-50 430 10  
Erste Abkühlung 
 
430 0 10  
Zweites Aufheizen 
 
0 430 10  
Zweite Abkühlung 
 
430 30 10  
 
Außerdem wird der Verlauf der Vernetzungsreaktion der kommerziellen 
Polysilazane mit Hilfe von DSC untersucht. Diese Messungen werden unter Stick-
stoff- und Sauerstoff-Atmosphäre durchgeführt. Tabelle 24 zeigt die eingesetzen 
Parameter für diese Untersuchungen. 
 
Tabelle 24: Eingesetzte Parameter in DSC-Untersuchungen unter Stickstoff- bzw. 











-50 250 10  
Erste Abkühlung 
 
250 0 10  
Zweites Aufheizen 
 
0 250 10  
Zweite Abkühlung 
 






Die Konformation der synthetisierten Si-basierten Monomere und 
Polyimide wird mittels verschiedener Röntgenstreuungsmethoden untersucht. 
Pulverdiffraktometrie, SAXS- und WAXS-Messungen werden bei RT durchgeführt. 
Die gemessenen Werte lassen sich gemäß der Bragg'schen Reflexionsbedingung 





6.4.3.1  Röntgenpulverdiffraktometrie 
 
Bei den in dieser Arbeit vorgenommenen röntgenographischen Untersu-
chungen handelt es sich um Beugung von Cu-Kα-Strahlung der Wellenlänge 
1.54 Å an der untersuchende Probe.  Die Untersuchungen unorientierter Proben 
aus Si-basierten Monomeren und Polyimiden erfolgen an einem STADI P-
Pulverdiffraktometer der Firma STOE.  
 
6.4.3.2  SAXS- und WAXS-Untersuchungen 
 
Die SAXS- und WAXS-Untersuchungen unorientierter Proben aus ausge-
suchten Si-basierten Polyimiden erfolgen an der BESSY μSpot Beamline (7T-
WLS71-μSpot) in Berlin im Rahmen der Projekte 2009_1_80923 und 
2009_1_81145 und werden mit Unterstützung des Helmholtz-Zentrum Berlin für 
Materialien und Energie und von Dr. Ivo Zizak, BESSY μSpot beamline, durchge-





Die Elementaranalyse ausgesuchter Si-basierter Monomere und Polyimide 
erfolgt am Mikroanalytischen Labor Pascher (Remagen-Bandorf, Deutschland). 
Die Bestimmung der folgenden Elemente wird durchgeführt: Kohlenstoff, Wasser-
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8. Anhang 1: Sammlung spektroskopischer Dateien 
 
Die Struktur der erhaltenen Zwischenprodukte und Endpolymere werden 
mit Hilfe verschiedener spektroskopischer Methoden und Elementaranalyse auf-
geklärt. Im Folgenden sind die Ergebnisse der Charakterisierung der im Rahmen 
dieser Arbeit synthetisierten Verbindungen präsentiert. Andererseits wird die in 
dieser Arbeit angewendete Nomenklatur für die erhaltenen Verbindungen neben 
dem IUPAC-Name gegeben. 
 
8.1  Gemeinsame Zwischenprodukte 
 
 











1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.37 (s, 9H, -CH3); 7.23 (d, 2H, 
Phenyl); 7.29 (d, 2H, Phenyl); 8.43 (s, 1H,  -NH-). 
 







Abb. 74. 1H-NMR Spektrum von tert-Butyl-N-(4-bromophenyl)carbamat. 
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13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28 (-CH3); 79 (-C-); 115 (Phenyl C-
Br); 121 (Phenyl CH); 132 (Phenyl CH); 140 (Phenyl C-
NH-); 154 (-C=O). 





Abb. 75: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von tert-Butyl-N-(4-
bromophenyl)carbamat 
 
IR: ν (cm-1)=  3367 (s, -NH); 2979 (s, -CH3); 1696 (s, -C=O); 1068 (s, 
-Br). 
 


































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.5 (s, 9H, -CH3); 7.09 (te, 2H, 
Phenyl); 7.31(d, 1H, Phenyl); 7.81 (s, 1H, Phenyl); 
8.6(s, 1H, -NH-). 
 








Abb. 78: 1H-NMR Spektrum von tert-Butyl-N-(3-bromophenyl)carbamat 
 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 26 (-CH3); 78(-C-); 114 (Phenyl 
CH); 119 (C-Br); 120 (Phenyl CH); 123 (Phenyl CH); 128 
(Phenyl CH), 139 (Phenyl C-NH-); 150.9 (-C=O). 
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IR: ν (cm-1)=  3309 (s, -NH-); 2975 (s, -CH3); 1609 (s, -C=O); 1068 (s, 
Phenyl C-Br). 
 




















8.2  Silanpolyimide  
 
 

















1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.37 (s, 18H, -CH3); 7.04 (t, 4H, 
Phenyl CH); 7.22 (d, 8H, Phenyl CH); 7.32 (d, 4H, Phe-
nyl CH); 7.37 (d, 2H, Phenyl CH); 8.57 (s, 2H, -NH-) 
 









Abb. 82: 1H-NMR Spektrum von Diphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
silan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28 (-CH3); 79 (-C-); 120 (Phenyl 
CH); 128 (Phenyl CH); 131 (Phenyl CH); 134 (Phenyl 
C-Si-); 139 (Phenyl C-NH-); 152 (-C=O).  
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -42. 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 








IR: ν (cm-1)=  3399 (s, -NH-); 2975 (s, -CH3); 1696 (s, -C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1120 (m, Si-C Phenyl); 697 (s, Si-C 
Phenyl). 
 
















Abb. 85: FT-IR Spektrum von Diphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan  
 
 

















1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.17 (s, 18H, -CH3); 6.78 (te, 4H, 
Phenyl CH); 6.87 (t, 2H, Phenyl CH); 6.9 (te, 4H, Phe-
nyl CH) ; 7.03(d, 2H, Phenyl CH); 7.29 (te, 2H, Phenyl 
CH); 7.35 (d, 2H, Phenyl CH);  7.5 (s, 2H, Phenyl CH);  
8.35  (s, 2H, -NH-). 
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Abb. 87: 1H-NMR Spektrum von Diphenyl-bis(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
silan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)=  26.5 (-CH3); 114(Phenyl CH);117 
(Phenyl CH); 118 (Phenyl CH); 123 (Phenyl CH); 125 
(Phenyl CH); 128 (Phenyl CH); 133 (Phenyl -CH-); 135 
(Phenyl –C-Si); 139 (Phenyl C-NH-); 151 (C=O). 











29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -42.  








IR: ν (cm-1)= 3377 (s, -NH-); 2974 (s, -CH3); 1693 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl);  1120 (m, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
























Abb. 90: FT-IR Spektrum von Diphenyl-bis(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)silan 
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1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.60 (d, 4H, -NH2); 6.99 (d, 4H, 
Pheny CH); 7.14 (te, 8H, Phenyl CH); 7.36 (d, 4H, Phe-
nyl CH); 7.46 (t, 2H, Phenyl CH). 







Abb. 92: 1H-NMR Spektrum von Bis(4-aminophenyl)diphenylsilan 
 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)=  120 (Phenyl CH); 128 (Phenyl CH); 














29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -42.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 
Abb. 94: 29Si-NMR Spektrum von Bis(4-aminophenyl)diphenylsilan 
 
 
IR: ν (cm-1)=  3616 (m, -NH2); 3381 (s, -NH2); 1430 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (m, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
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Abb. 95: FT-IR Spektrum von Bis(4-aminophenyl)diphenylsilan 
 














1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.51 (d, 4H, -NH2); 6.69 (d, 4H, Phe-
nyl CH); 6.78 (d, 2H,  Phenyl CH); 6.89 (t, 2H, Phenyl 
CH);  7.16 (t, 4H, Phenyl CH); 7.31 (t, 2H, Phenyl CH); 
















Abb. 97: 1H-NMR Spektrum von Bis(3-aminophenyl)diphenylsilan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 113 (Phenyl CH); 117 (Phenyl CH); 
119 (Phenyl CH); 122 (Phenyl CH); 128 (Phenyl CH); 
129 (Phenyl CH), 130.4 (Phenyl CH); 134 (Phenyl C- 
Si-); 150 (Phenyl C-NH2). 
250 225 200 175 150 125 100 75 50 25 0
Chemische Verschiebung [ppm]
 
Abb. 98: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von Bis(3-
aminophenyl)diphenylsilan 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -42.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 




IR: ν (cm-1)=  3462 (m, -NH2); 3372 (s, -NH2); 1430 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (m, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 



















































IR: ν (cm-1)=  1773 (m, Imid); 1716 (s, -C=O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 
















Abb. 102: FT-IR Spektrum von p-Polsil 
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IR: ν (cm-1)=  1773 (m, Imid); 1716 (s, -C=O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 










































IR: ν (cm-1)=  1786 (m, Imid); 1708 (s, -C=O); 1427 (m, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
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IR: ν (cm-1)=  1780 (m, Imid); 1723 (s, -C=O); 1427 (m, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C Phenyl). 
 
 













































IR: ν (cm-1)=  1777 (m, Imid); 1720 (s, -C=O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1235 (m, C-O-C); 1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 













































IR: ν (cm-1)=  1777 (m, Imid); 1720 (s, -C=O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1235 (m, C-O-C); 1120 (s, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
 













































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.37 (s, 18H, -CH3); 7.03 (t, 12H, 
Phenyl CH); 7.22 (d, 4H, Phenyl CH); 7.34 (te, 12H, 
Phenyl CH); 8.55 (s, 2H, -NH-). 
 







Abb. 114: 1H-NMR Spektrum von 1,3-Bis(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan 
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13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28 (-CH3); 79 (-C-); 120 (Phenyl 
CH); 128 (Phenyl CH); 130 (Phenyl CH); 131(Phenyl 
CH); 134 (Phenyl C-Si-); 139 (Phenyl C–NH-); 153       
(-C=O). 









29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -44.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 







IR: ν (cm-1)=  3367 (s, -NH-); 2975 (s, -CH3); 1693 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1120 (s, Si-C Phenyl); 1050 (s, Si-O); 700 
(s, Si-C Phenyl). 
 







































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.35 (s, 18H, -CH3); 6.99 (d, 12H, 
Phenyl CH); 7.21 (d, 6H, Phenyl CH); 7.36 (s, 6H, 
Phenyl CH); 7.54 (s, 2H, Phenyl CH); 7.70 (s; 2H, 
Phenyl CH); 8.56 (s, 2H, -NH-). 
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Abb. 119: 1H-NMR Spektrum von 1,3-Bis(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28.5 (-CH3); 79.5 (-C-); 120.7 
(Phenyl CH); 122.8 (Phenyl CH); 125 (Phenyl CH); 
127.5 (Phenyl CH); 130 (Phenyl CH); 134 (Phenyl C- 
Si-); 142 (Phenyl C-NH); 153 (-C=O). 










29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -44.  
 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 





IR: ν (cm-1)= 3395 (s, -NH-); 2975 (s, -CH3); 1693 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1120 (s, Si-C Phenyl); 1050 (s, Si-O); 700 
(s, Si-C Phenyl). 
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1,3-Bis(4-aminophenyl)-1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan (p-Monsilox), rosa Pulver: 
 
Si O SiH2N NH2
 





1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.35 (d, 4H,-NH2); 6.97 (d, 4H, Phe-
nyl CH); 7.15 (te, 12H, Phenyl CH); 7.56 (d, 12H, 
Phenyl CH). 
 











13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 115 (Phenyl CH); 126 (Phenyl CH); 
128 (Phenyl CH); 131 (Phenyl CH); 134 (Phenyl CH); 










Abb. 125: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von 1,3-Bis(4-
aminophenyl)-1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan 
 
29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -44.  
 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
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IR: ν (cm-1)=  3605 (m, -NH2); 3381 (s, -NH2); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl); 1050 (s, Si-O); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 











































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.58 (d, 4H, -NH2); 6.72 (d, 4H, Phe-
nyl CH); 6.81 (t, 6H, Phenyl CH); 6.95 (t, 4H, Phenyl 
CH); 7.22 (t, 8H, Phenyl CH); 7.38 (t, 2H, Phenyl CH); 














Abb. 129: 1H-NMR Spektrum von 1,3-Bis(3-aminophenyl)-1,1,3,3-
tetraphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 113 (Phenyl CH); 117(Phenyl CH); 
120 (Phenyl CH); 123 (Phenyl CH); 127.5 (Phenyl CH); 
130.4 (Phenyl CH); 134 (Phenyl C-Si-); 150 (Phenyl C-
NH2). 






Abb. 130: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von 1,3-Bis(3-
aminophenyl)-1,1,3,3-tetraphenyldisiloxan 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -44  
 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 








IR: ν (cm-1)= 3457 (m, -NH2); 3373 (s, -NH2); 1430 (s, Si-C Phenyl); 
1120 (s, Si-C Phenyl): 1050 (s, Si-O); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
 










































IR: ν (cm-1)=  1786 (m, Imid); 1721 (s, -C=O); 1427 (m, Si-C Phenyl); 
1115 (s, Si-C Phenyl); 1065 (m, Si-O); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
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IR: ν (cm-1)=  1776 (m, Imid); 1719 (s, -C=O); 1427 (s, Si-C Phenyl); 
1110 (s, Si-C Phenyl); 1065 (m, Si-O); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
 




















































IR: ν (cm-1)=  1780 (m, Imid); 1708 (s, -C=O); 1430 (m, Si-C Phenyl); 
























EA: C=74.9%, H=4.0%, N=3.33%, O=11.25%, Si=6.7% 
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IR: ν (cm-1)=  1780 (m, Imid); 1708 (s, -C=O); 1430 (m, Si-C Phenyl); 
1110 (s, Si-C Phenyl); 1067 (m, Si-O); 704 (s, Si-C 
Phenyl). 














































IR: ν (cm-1)=  1778 (m, Imid); 1714 (s, -C=O); 1425 (m, Si-C Phenyl); 
1235 (m, C-O-C); 1116 (s, Si-C Phenyl); 1069 (s, Si-O); 
698 (s, Si-C Phenyl). 
 
















Abb. 142: FT-IR Spektrum von p-Oxypolsilox 
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IR: ν (cm-1)=  1778 (m, Imid); 1714 (s, -C=O); 1425 (m, Si-C Phenyl); 
1235 (m, C-O-C); 1116 (s, Si-C Phenyl); 1069 (s, Si-O); 
698 (s, Si-C Phenyl). 
 























8.4  Leiterpolyimide  
 
 



















1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.36 (s, 18H, -CH3); 6.93 (d, 3H, 
Phenyl CH); 7.29 (te, 6H, Phenyl CH); 7.8 (d, 4H, 












Abb. 146: 1H-NMR Spektrum von Chlorphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-
yl)phenyl)silan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28 (-CH3); 83 (-C-); 120 (Phenyl 
CH); 128 (Phenyl CH); 132 (Phenyl CH); 136 (Phenyl 
C-Si-); 140 (Phenyl C-NH-); 156(-C=O). 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -25.  
 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 









IR: ν (cm-1)=  3417 (s, -NH-); 2977 (s, -CH3); 1698 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1120 (w, Si-C Phenyl); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 



























Tabelle 25: MS-Ergebnisse erhalten für Chlorphenyl-bis(4-(tert-butylcarbamat-N-
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1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.36 (s, 18H, -CH3); 6.96 (te, 2H, 
Phenyl CH); 7.25, (te, 5H, Phenyl CH); 7.48 (d, 2H, 
Phenyl CH); 7.73 (d, 2H, Phenyl CH); 7.84 (d, 2H, 

















13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 28 (-CH3); 82 (-C-); 122 (Phenyl C-
Si-); 124 (Phenyl CH); 128 (Phenyl CH); 130 (Phenyl 
CH); 133 (Phenyl CH); 135 (Phenyl CH); 141 (Phenyl 
C-NH-); 155(-C=O). 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -25.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 






IR: ν (cm-1)=  3331(s, -NH-); 2975 (s, -CH3); 1732 (s, C=O); 1428 (m, 
Si-C Phenyl); 1153 (w, Si-C Phenyl); 694 (s, Si-C 
Phenyl). 
 






















































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.42 (s, 36H, -CH3); 7.25 (d, 14H, 
Phenyl CH); 7.35 (d, 12H, Phenyl CH); 8.56 (s, 4H, -
NH-). 
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Abb. 156: 1H-NMR Spektrum von 1,1,3,3-Tetra(4-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
1,3-diphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 26 (-CH3); 77.5 (-C-); 112 (Phenyl 
CH); 118 (Phenyl CH);126 (Phenyl CH);130 (Phenyl 
CH); 132 (Phenyl C-Si-);138 (Phenyl C-NH-);151.5       
(-C=O). 











29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -80.  
 
 
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 




IR: ν (cm-1)= 3367 (s, -NH-); 2982 (s, -CH3); 1696 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1120 (m, Si-C Phenyl); 1050 (s, Si-O); 
700 (s, Si-C Phenyl). 
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1,1,3,3-Tetra(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-1,3-diphenyldisiloxan (m-Bocleiter), 
























1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 1.43 (s, 36H, -CH3);  6.98 (te, 14H, 
Phenyl CH); 7.29 (d, 4H, Phenyl CH); 7.82 (s, 8H, 
Phenyl CH); 8.67(s, 4H, -NH-). 








Abb. 161: 1H-NMR Spektrum von 1,1,3,3-Tetra(3-(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-
1,3-diphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 26 (-CH3); 78 (-C-); 114 (Phenyl 
CH); 120 (Phenyl CH); 123 (Phenyl CH);125 (Phenyl 
CH); 128 (Phenyl CH); 132 (Phenyl C-Si-); 140 (Phenyl 









Abb. 162: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von 1,1,3,3-Tetra(3-
(tert-butylcarbamat-N-yl)phenyl)-1,3-diphenyldisiloxan 
 
29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -80.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
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IR: ν (cm-1)=  3421 (s, -NH-); 2973 (s, - CH3); 1691 (s, C=O); 1430 (s, 
Si-C Phenyl); 1125 (m, Si-C Phenyl); 1056 (s, -Si-O); 
697 (s, Si-C Phenyl). 
 







































1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.7 (d, 8H, -NH2); 7.16 (d, 14H, 










Abb. 166: 1H-NMR Spektrum von 1,1,3,3-Tetra(4-aminophenyl)-1,3-
diphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 109 (Phenyl CH); 116 (Phenyl CH); 
128 (Phenyl CH); 132 (Phenyl CH); 134 (Phenyl C-Si-); 
147 (Phenyl C-NH2). 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -80.  
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 





IR: ν (cm-1)= 3600 (m, -NH2); 3385 (s, -NH2); 1430 (s, Si-C Phenyl); 
1130 (s, Si-C Phenyl); 1068 (s. Si-O); 700 (s, Si-C 
Phenyl). 
 





















Abb. 169: FT-IR Spektrum von 1,1,3,3-Tetra(4-aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan 
 







Tabelle 26: MS-Ergebnisse erhalten für 1,1,3,3-Tetra(4-aminophenyl)-1,3-
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Abb. 170: Struktur von 1,1,3,3-Tetra(3-aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan 
 
NMR: 
1H (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 6.42 (d, 8H, -NH2); 6.57 (d, 8H, 
Phenyl CH); 6.70 (s, 8H, Phenyl CH); 6.79 (t, 10H, 












Abb. 171: 1H-NMR Spektrum von 1,1,3,3-Tetra(3-aminophenyl)-1,3-
diphenyldisiloxan 
 
13C (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= 114 (Phenyl CH); 118 (Phenyl CH); 
120 (Phenyl CH); 123 (Phenyl C-Si-); 127 (Phenyl CH); 
130 (Phenyl CH); 134 (Phenyl CH); 149 (Phenyl C-
NH2).  





Abb. 172: 13C- (oben) und 13C-DEPT-NMR (unten) Spektren von 1,1,3,3-Tetra(3-
aminophenyl)-1,3-diphenyldisiloxan 
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29Si (500MHz, THF-d8): δ(ppm)= -80.   
0 -10 -20 -30 -40 -50 -60 -70 -80 -90 -100
Chemische Verschiebung [ppm]
 




IR: ν (cm-1)=  3399 (m, -NH2); 3071 (s, -NH2); 1432 (s, Si-C Phenyl); 
1135 (s, Si-C Phenyl); 1068 (s. Si-O); 691 (s, Si-C 
Phenyl).  
 























































IR: ν (cm-1)=  1777 (m, Imid); 1720 (s, -C=O); 1435 (m, Si-C Phenyl); 
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IR: ν (cm-1)=  1774 (m, Imid); 1721 (s, -C=O); 1435 (m, Si-C Phenyl); 
1113 (s, Si-C Phenyl); 1070 (m, Si-O); 703 (m, Si-C 
Phenyl). 
 












































IR: ν (cm-1)=  1781 (m, Imid); 1720 (s, -C=O); 1491 (m, Si-C Phenyl); 




















Abb. 180: FT-IR Spektrum von p-Phenopol-Leiter 
 
 
EA: C=72.4%, H=4.1%, N=4.6%, O=14.3%, Si=4.6%. 
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Abb. 181: Struktur von m-Phenopol-Leiter 
 
 
IR: ν (cm-1)=  1779 (m, Imid); 1723 (s, -C=O); 1428 (m, Si-C Phenyl); 







































































IR: ν (cm-1)=  1777 (m, Imid); 1723 (s, -C=O); 1430 (m, Si-C Phenyl); 
1237 (m, C-O-C); 1130 (s, Si-C Phenyl); 1068 (s, Si-O); 
697 (m, Si-C Phenyl). 
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IR: ν (cm-1)=  1779 (m, Imid); 1718 (s, -C=O); 1428 (m, Si-C Phenyl); 
1237 (m, C-O-C); 1133 (s, Si-C Phenyl); 1032 (m, Si-
O); 697 (m, Si-C Phenyl). 
 























9. Anhang 2: Sammlung der Röntgendiffrakto-
gramme 
 
Die Konformation der erhaltenen Zwischenprodukte, Monomere und End-
polymere werden mittels Röntgenpulverdiffraktometrie untersucht.  Dieser Anhang 
stellt der Sammlung der aufgenommenen Diffraktograme dieser Verbindungen 
dar.  
 











Abb. 187: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen Silandiamine und der entspre-
chenden Zwischenprodukte 
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Abb. 188: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen Siloxandiamine und der ent-
sprechenden Zwischenprodukte 







































Abb. 190: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen Si-basierte Monomere 
 











Abb. 191: Röntgendiffraktogramme der Monsil-basierten Polymere 
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Abb. 192: Röntgendiffraktogramme der erhaltenen Monsilox-basierten Polymere 
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